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Introduction 
Les matériaux utilisés dans les parties chaudes des turbines aéronautiques sont soumis à 
des sollicitations thermiques et mécaniques extrêmes. En sortie de chambres de 
combustion, les aubes de turbine peuvent être sollicitées à des températures atteignant 
1150°C, et leur vitesse de rotation est de l’ordre de 10 000 tours / minutes. Ainsi, l’oxydation 
à haute température, le fluage, la fatigue, liée à l’utilisation cyclique des turbines, ou encore 
l’érosion sont les principaux modes de dégradation des aubes. 
Les matériaux permettant de résister en fluage et en fatigue à de telles températures sont les 
superalliages à base de nickel [1]. Dans leurs dernières évolutions, ces superalliages sont 
monocristallins et enrichis en deux éléments réfractaires, le rhénium et le ruthénium. Ces 
évolutions ont permis d’augmenter la température d’utilisation de ces alliages de l’ordre de 
100°C par rapport aux premiers alliages polycristallins [2]. 
Cependant, à haute température, ces alliages sont soumis à une atmosphère fortement 
oxydante. Dans ces conditions, ils sont habituellement revêtus par un aluminiure de nickel 
modifié au platine β-(Ni,Pt)Al ou un MCrAlY (avec M : Ni et/ou Co). Ce revêtement permet la 
formation d’une couche protectrice d’alumine. 
En sollicitations thermiques cycliques, l’endommagement des superalliages revêtus 
intervient par des écaillages successifs de la couche d’oxyde. Au fur et à mesure de ces 
écaillages, de l’aluminium du revêtement est consommé pour former une nouvelle couche 
d’alumine sur les parties écaillées. La ruine des superalliages revêtus intervient lorsque le 
revêtement ne contient plus assez d’aluminium pour former cette couche d’alumine 
protectrice. Dès lors, des oxydes riches en nickel, NiAl2O4 ou NiO, se forment. La formation 
de ces oxydes, à croissance beaucoup plus rapide que l’alumine et parfois moins adhérents 
que l’alumine, accélère le vieillissement du système. Ainsi, la teneur du revêtement en 
aluminium est un critère caractérisant la durée de vie d’un superalliage revêtu. 
Or, aux températures d’usage des aubes de turbines, l’interdiffusion est importante entre les 
superalliages et leurs revêtements protecteurs, du fait de leurs différences de compositions 
chimiques. Ce phénomène est accru dans le cas d’un revêtement β-(Ni,Pt)Al, car la 
différence de composition de ce revêtement avec le superalliage est plus importante. Les 
flux de diffusion associés à ce phénomène entraînent l’appauvrissement prématuré du 
revêtement en aluminium. Ainsi, les conséquences de l’appauvrissement en aluminium, 
évoquées précédemment, sont accrues. 
L’interdiffusion entre le superalliage et son revêtement protecteur a d’autres influences 
négatives sur la durée de vie des superalliages revêtus. La diffusion de certains éléments du 
superalliage, comme le titane [3], ou de certaines impuretés, comme le soufre [4], dégrade 
l’adhérence de la couche d’oxyde. De plus, l’appauvrissement prématuré du revêtement en 
aluminium favorise des transformations de phases dans le revêtement (β-NiAl  γ’-Ni3Al, 
transformation martensitique β-B2  L10). Ces transformations, en contraignant le 
revêtement, favorisent également l’écaillage de la couche d’oxyde. 
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Enfin, l’interdiffusion dégrade la microstructure du superalliage sur une profondeur qui 
augmente avec la durée d’exposition à haute température. Ces zones modifiées réduisent la 
partie « saine » du superalliage, porteuse du chargement mécanique. Dans les superalliages 
les plus récents (4ième génération, enrichis en rhénium et ruthénium), la formation des zones 
de réaction secondaire [5] (SRZ pour Secondary Reaction Zones) dégrade fortement la 
résistance du superalliage revêtu en fluage et fatigue. Ces zones, issues d’une 
recristallisation cellulaire, sont polycristallines et présentent une microstructure grossière. Le 
principal inconvénient de ces zones, au-delà de leur résistance mécanique réduite, est leur 
vitesse importante de propagation dans le superalliage. 
Afin de limiter les conséquences néfastes de l’interdiffusion et ainsi augmenter la durée de 
vie des superalliages revêtus, des études portent sur le développement de barrières de 
diffusion [6-9] entre le superalliage et son revêtement protecteur. Ces barrières de diffusion 
sont constituées d’une couche dense d’alumine [6] ou d’un alliage à base rhénium [7-9], où 
la diffusion de l’aluminium, du platine, du nickel et des autres éléments du superalliage serait 
ralentie. Les travaux les plus avancés de Narita et al. [7-9] ont permis d’élaborer des 
barrières de diffusion chimiquement stables et efficaces pour limiter l’interdiffusion, pour des 
durées allant au moins jusqu’à 400h à 1100°C [7] ou 300 heures à 1150°C [9], aucune 
donnée n’étant publiée pour de plus longues durées de vie. Cependant, la résistance 
mécanique, en fatigue thermique, d’un système avec de telles barrières de diffusion 
continues pourrait être réduite, compte tenu des différences de coefficients d’expansion 
thermique qui pourraient exister entre la barrière de diffusion, le revêtement et le 
superalliage. De plus, l’initiation de fissures pourrait être accentuée au niveau de la BD lors 
de sollicitations en fatigue mécanique. 
Dans ce contexte, le but de ce travail a été de développer puis d’étudier l’influence d’une 
barrière de diffusion entre un superalliage de 4ième génération, le MCNG [10], et un 
revêtement protecteur β-(Ni,Pt)Al. La barrière de diffusion, choisie pour cette étude, a été 
brevetée par l’ONERA en 2006 [11] et est basée sur un principe original. Cette barrière de 
diffusion est discontinue, c’est-à-dire qu’elle est composée d’une couche dense de précipités 
entre le superalliage et le revêtement. Si la diffusion dans les précipités est négligeable par 
rapport à celle dans la matrice environnante, et si aucun phénomène de diffusion aux 
interfaces « précipités / matrice » n’entre en jeu, la barrière augmentera les distances de 
diffusion entre le superalliage et le revêtement. Ainsi, l’interdiffusion sera retardée. Cette 
influence d’une couche de précipités avait déjà été évoquée par Luthra [12]. De plus, les 
zones modifiées par l’interdiffusion dans les superalliages revêtus présentent une 
précipitation, moins dense, mais qui, pour certains auteurs [13, 14], limite tout de même 
l’interdiffusion. 
Ce mémoire est divisé en six chapitres. Le premier est consacré à une revue bibliographique 
concernant les superalliages revêtus par un aluminure de nickel β-NiAl et leurs modes de 
dégradation par oxydation et interdiffusion. Les développements de barrières de diffusion 
continues y seront également abordés, tout comme le principe des systèmes « Barrière 
Thermique », dernière évolution des protections pour aubes de turbine. La présentation de 
leurs modes de dégradation permettra d’aborder l’utilité d’une barrière de diffusion dans ce 
type de système. 
Dans le second chapitre, les matériaux et techniques expérimentales utilisés dans cette 
étude seront présentés. 
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Le troisième chapitre présentera le travail effectué sur le développement de notre barrière de 
diffusion. Le choix du matériau constitutif de la barrière de diffusion, le tungstène, sera 
argumenté. Ce choix guidera la mise en place d’un procédé d’élaboration spécifique à une 
barrière de diffusion discontinue à base de tungstène. Enfin, l’étude en oxydation isotherme 
de différents systèmes élaborés avec différents procédés permettra de choisir le procédé 
formant la barrière de diffusion la plus efficace. 
Dans le quatrième chapitre de cette thèse, le procédé choisi sera utilisé pour élaborer un 
système avec barrière de diffusion et avec un revêtement protecteur modifié au platine. Afin 
de connaître l’influence de la barrière de diffusion pour limiter l’appauvrissement du 
revêtement en aluminium, le système avec barrière de diffusion subira des traitements 
d’oxydation cyclique jusqu’à 3000 heures à 1100°C. Le comportement en oxydation cyclique 
ainsi que les évolutions chimique et microstructurale du système avec barrière de diffusion 
seront comparés à ceux d’un système équivalent sans barrière de diffusion. De plus, la 
modélisation des cinétiques d’oxydation cycliques par le modèle « p-kp » [15] permettra de 
différencier la quantité d’aluminium consommée par oxydation de celle perdue par diffusion 
vers le superalliage. L’efficacité de la barrière de diffusion sera ainsi quantifiée. La stabilité 
chimique des précipités de la barrière de diffusion, initialement α-W, fera l’objet d’une 
attention particulière. 
Dans le cinquième chapitre, le procédé d’élaboration de la barrière de diffusion sera modifié. 
Une étape de chromisation en phase vapeur sera effectuée, afin de modifier la nature et la 
stabilité des précipités de la barrière de diffusion. Des phases TCP, riches en tungstène, 
rhénium et chrome sont visées, car leur stabilité chimique est plus élevée dans les phases β-
NiAl et γ’-Ni3Al. Le comportement en oxydation et les évolutions chimique et microstructurale 
de ce nouveau système seront évalués et comparés à ceux des systèmes étudiés dans le 
chapitre précédent. De même, l’ajustement par le modèle « p-kp » permettra de quantifier 
l’action de la barrière de diffusion. 
Le sixième chapitre abordera les influences des barrières de diffusion développées dans 
cette étude sur l’initiation et la propagation des SRZ. L’étude de l’aluminisation d’un alliage 
simplifié permettra ensuite de proposer un mécanisme de propagation de la SRZ dans le 
MCNG, en prenant en compte les évolutions locales de composition au niveau de l’interface 
« SRZ / MCNG ». 
Une synthèse des résultats de cette étude permettra de relier l’efficacité des barrières de 
diffusion, à leurs influences sur les comportements en oxydation cyclique du système 
superalliage revêtu, et sur la formation des SRZ. 
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Chapitre 1 : Revue bibliographique 
Dans cette revue bibliographique, les superalliages à base de nickel seront présentés. Une 
attention particulière sera portée à l’influence des éléments d’addition sur les propriétés 
mécaniques de l’alliage et sur la stabilité microstructurale des superalliages récents. 
Ensuite, les aluminiures de nickel, matériaux utilisés en tant que revêtement protecteur des 
superalliages contre l’oxydation à haute température, seront présentés. Leur comportement 
en oxydation sera décrit, et l’influence sur le comportement en oxydation de l’ajout de platine 
ou d’un élément réactif sera expliquée. 
Après cela, nous verrons comment l’interdiffusion entre le superalliage et son revêtement 
protecteur peut dégrader le comportement en oxydation de l’aluminiure de nickel et les 
propriétés mécaniques du superalliage. Nous verrons également que des barrières de 
diffusion ont été développées entre des superalliages et leur revêtement protecteur pour 
limiter les influences négatives de l’interdiffusion. 
Enfin, les systèmes Barrière Thermique seront présentés. Ces systèmes représentent la 
dernière évolution des systèmes de protection d’aubes de turbine aéronautique. Leurs 
mécanismes de dégradation seront décrits et nous verrons que l’ajout d’une barrière de 
diffusion peut aussi permettre l’augmentation de la durée de vie de ces systèmes. 
1. Superalliages à base de nickel 
Les aubes de turbines haute pression des motorisations aéronautiques sont utilisées à des 
températures dépassant les 1000°C et sous des chargements importants dus à leur forte 
vitesse de rotation (de l’ordre de 10000 tours / minute). Leur matériau constitutif doit donc 
présenter des propriétés mécaniques importantes à hautes températures pour garantir une 
durée de vie acceptable à ces pièces. 
1.1. Microstructure 
Les superalliages à base de nickel sont des matériaux biphasés présentant des phases γ’-
Ni3Al dans une matrice de γ-Ni (Figure I-1) [1, 2]. 
La matrice γ-Ni cristallise dans le système A1 et la phase γ’-Ni3Al dans le système L12. Ces 
deux réseaux sont en semi-cohérence, les réseaux cristallographiques de ces deux phases 
présentant des paramètres de maille très proches.  
Les excellentes propriétés mécaniques à haute température de ces superalliages sont dues 
à deux types de renforcement : 
- la précipitation de la phase durcissante γ’-Ni3Al ; 
- l’ajout d’éléments durcisseurs en solution solide dans la matrice γ-Ni. 
La fraction volumique de phase durcissante γ’-Ni3Al est d’environ 70% à température 
ambiante, dans les alliages les plus récents [3]. 
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Figure I- 1 – Image en microscopie électronique à transmission d’un superalliage MCNG [4] et 
cristallographies des phases en présence 
1.2. Structure de solidification 
Nous verrons plus loin que les procédés d’élaboration des superalliages à base de nickel ont 
considérablement évolué durant ces dernières décennies [1-3]. L’évolution de ces procédés 
a permis l’augmentation des propriétés mécaniques des superalliages à hautes 
températures. 
Après élaboration, les superalliages à base de nickel présentent une structure dendritique 
(Figure I-2). Les bras de dendrite primaire et leurs ramifications secondaires croissent dans 
les directions <100>. Les bras de dendrite présentent une microstructure fine γ / γ’, 
équivalente à celle de la Figure I- 1, tandis que dans les espaces interdendritiques, la 
microstructure γ / γ’ est plus grossière. On peut également observer, dans ces espaces 
interdendritiques, des phases γ’ massives, qui ne contribuent pas au durcissement de 
l’alliage. 
Cette structure dendritique provient du rejet de certains éléments de la phase solide vers la 
phase liquide lors de la solidification de l’alliage. Les éléments comme le nickel, le tungstène, 
le rhénium ou le ruthénium ne sont pas rejetés dans la phase liquide, et se répartissent 
préférentiellement dans les corps de dendrite après solidification. Les autres éléments ont 
donc tendance à ségréger dans les espaces interdendritiques de l’alliage. 
Ainsi, un traitement thermique de mise en solution est effectué après l’élaboration des 
superalliages à base de nickel pour homogénéiser leur microstructure. Ce traitement permet 
de dissoudre les précipités γ’, formés en sortie de procédé d’élaboration, dans la phase γ. Le 
refroidissement de ce traitement thermique permet ensuite de reformer les précipités de 
phase γ’ de manière homogène.  
Ce traitement thermique permet également de limiter la ségrégation chimique des éléments 
dans les bras de dendrite, par diffusion dans la solution solide γ-Ni. 
Généralement, des traitements thermiques de revenus sont effectués à la suite du traitement 
thermique de mise en solution. Ces traitements, conduits à des températures inférieures, 
permettent d’augmenter la limite d’élasticité des superalliages en modifiant la taille des 
précipités de phase γ’. 
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Figure I- 2 – Microscopie optique d’un superalliage MCNG [3] après une étape de solidification 
monocristalline – Coupe perpendiculaire à l’axe <001> 
1.3. Influence des éléments d’alliage 
Les nombreux éléments des superalliages base de nickel leur confèrent des caractéristiques 
diverses [1-3]. 
Certains éléments sont ajoutés pour augmenter la proportion de phase γ’ durcissante. 
L’aluminium (Al), le titane (Ti) et le tantale (Ta) ont cet effet. D’autres éléments, comme le 
molybdène (Mo), le tungstène (W), et le chrome (Cr), ont un effet durcisseur en solution 
solide de la matrice γ. 
L’aluminium et le chrome ont une seconde fonction. Ils permettent d’augmenter la résistance 
de l’alliage contre l’oxydation et la corrosion, en facilitant la formation d’une couche 
d’alumine protectrice. 
Enfin, les effets du rhénium et du ruthénium, éléments introduits plus récemment, sur les 
propriétés des superalliages seront détaillés plus loin dans cette partie. 
Les éléments d’alliage ont aussi tendance à s’allier préférentiellement dans une des 
différentes phases du superalliage. La Figure I- 3, obtenue par Diologent et al. [5], permet 
d’observer la répartition des éléments contenus dans l’alliage MCNG entre les différentes 
phases de l’alliage. Le chrome, le molybdène, le rhénium et le ruthénium ont une 
concentration supérieure dans la phase γ et sont γ-gènes, tandis que l’aluminium, le titane et 
le tantale sont γ’-gènes. Le tungstène se répartit équitablement dans les deux phases. 
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Figure I- 3 – Diagramme représentant, pour les éléments chimiques contenus dans l’alliage MCNG [5], 
la différence entre leurs concentrations nominales (Cn) et leurs concentrations dans la phase γ de 
l’alliage en fonction de la différence entre leurs concentrations dans les phases γ’ et γ. Les symboles 
vides représentent les concentrations des phases γ’ et γ mesurées après un traitement thermique à 
850°C du MCNG, et les symboles pleins représentent les concentrations mesurées après un 
traitement thermique à 1050°C. La pente des droites tracées est égale à la fraction volumique de 
phase γ’. 
1.4. Evolution des propriétés mécaniques à haute température des superalliages à 
base de nickel 
1.4.1. Evolution des procédés d’élaboration 
L’évolution des procédés d’élaboration des superalliages à base de nickel a permis 
d’augmenter les températures d’utilisation de ces alliages (Figure I- 4) [1-3]. L’évolution des 
procédés d’élaboration a également permis d’augmenter la durée de vie en fluage de ces 
alliages à une température donnée. 
Le passage d’alliages polycristallins à grains équiaxes à des alliages polycristallins, obtenus 
par solidification dirigée, a permis d’éliminer les joints de grain transverses à la direction 
principale de sollicitation mécanique. Ces joints de grain réduisaient la résistance en fluage 
de l’alliage et étaient des sites privilégiés d’initiation de fissures en fatigue. Ensuite, le 
développement d’alliages monocristallins a permis d’éliminer totalement les joints de grains 
du matériau et ainsi d’augmenter la résistance en fluage de l’alliage. Le développement 
d’alliage monocristallin a également permis d’éliminer les éléments comme le carbone (C), le 
zirconium (Zr) ou le bore (B), qui étaient initialement introduits pour limiter le mouvement des 
joints de grain. Le retrait de ces éléments a permis d’augmenter les températures d’utilisation 
des superalliages, ainsi qu’une meilleure homogénéisation de la microstructure de l’alliage 
[3]. 
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Figure I- 4 – Augmentation des températures d’utilisation des superalliages obtenue grâce au 
développement de procédés d’élaboration et à l’évolution des compositions chimiques [3]. Estimation 
à partir d’essais de fluage en rupture effectués à 982°C et sous 248 MPa [6] 
1.4.2. Evolution de la composition chimique 
En plus des évolutions concernant les procédés d’élaboration, la composition chimique des 
superalliages base nickel a également évolué pour contribuer à l’augmentation des 
températures d’usage de ces matériaux. Plusieurs générations de superalliages 
monocristallins ont ainsi pu être développées [3]. 
1.4.2.1. Description des différentes générations d’alliages 
Les éléments d’alliage caractéristiques de la 1ère génération de superalliages monocristallins 
sont le Cr, Co, Mo, W, Al, Ti, Ta, mais aussi le Nb ou le V. Les principales différences de 
composition entre les différents alliages de cette génération proviennent essentiellement des 
concentrations en éléments réfractaires, comme le W, Mo ou Ta. L’ajout de ces éléments 
permet de ralentir les phénomènes gouvernés par la diffusion, comme le fluage et la 
coalescence des phases γ’-Ni3Al, et permet donc d’augmenter la durée de vie des alliages à 
haute température. 
Plus tard, l’ajout de rhénium (Re), en substitution d’autres éléments -gènes (Mo, W), a 
permis d’augmenter de manière significative les propriétés de ces alliages en fluage [7]. La 
Figure I- 4 montre que l’ajout de 3% massiques de Re permet une augmentation d’environ 
30°C des capacités de résistance de l’alliage en fluage. 
Les effets positifs de l’ajout de Re dans les superalliages sont le ralentissement de la vitesse 
de coalescence des précipités de γ’-Ni3Al et le développement d’un désaccord paramétrique 
négatif important entre les phases γ et γ’ [7]. L’augmentation de ce désaccord paramétrique 
serait une source supplémentaire de durcissement de l’alliage. De plus, des études par 
sonde atomique [8] ont montré que le Re, qui se répartit essentiellement dans la matrice γ-Ni 
du superalliage, a tendance à s’y organiser sous forme de « clusters » nanométriques. Ces 
« clusters » limiteraient le mouvement des dislocations dans la matrice γ-Ni, et leur effet 
serait bien plus important que l’effet de durcissement en solution solide classique. Les 
alliages comprenant jusqu’à 3% massiques de Re ont été appelés « alliages de 2ième 
génération ». Par l’ajout de Re, ces alliages de 2ième génération contiennent plus d’éléments 
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γ-gènes que les alliages de 1ère génération. La concentration en Cr des alliages de 2ième 
génération fut alors diminuée pour ne pas diminuer la fraction de phase durcissante γ’. Cette 
baisse de concentration en Cr rend d’autant plus nécessaire l’ajout d’un revêtement 
protecteur contre la corrosion et l’oxydation à haute température. 
Depuis, des alliages de 3ième génération contenant jusqu’à 6% massiques de Re ont été 
développés. Les capacités en fluage de ces alliages furent encore augmentées (Figure I- 4). 
Avec une telle concentration en Re, il est primordial de veiller à la stabilité microstructurale 
de l’alliage à haute température, et plus précisément, à la stabilité de la phase , qui est 
fortement enrichie en éléments réfractaires. En ce sens, des travaux plus récents [9] ont 
consisté à remplacer une partie du Re par du ruthénium (Ru). Expérimentalement, il a été 
observé [10-12] que l’ajout de Ru augmentait, comme le Co [10, 13], la stabilité 
microstructurale de l’alliage. Cette stabilisation par ajout de Ru serait due à la modification 
des coefficients de partage du Re entre les phases γ et γ’ du superalliage [14]. La baisse de 
la concentration en Re de la phase γ rendrait celle-ci moins susceptible de se déstabiliser 
par sursaturation en éléments d’alliage. 
L’alliage MCNG [4], développé par l’ONERA et utilisé dans cette étude, fait partie de ce type 
d’alliages enrichis en Re et Ru, les alliages de « 4ième génération ». Les principaux exemples 
de superalliages de 4ième génération sont le TMS-138 et TMS-138+ [15], développés 
conjointement par l’Institut National Japonais des Sciences des Matériaux et par 
Ishikawajima-Harima Heavy Industries Corporation, ou encore l’EPM-102, développé 
conjointement par GE Aircraft Engines, Pratt & Whitney et la NASA [10]. 
1.4.2.2. Déstabilisation des alliages de 2ième, 3ième et 4ième génération 
L’ajout progressif de Re, et d’éléments réfractaires γ-gènes, depuis les superalliages de 2ième 
génération a globalement dégradé la stabilité microstructurale des superalliages. Un des 
problèmes importants des superalliages de 2ième génération est la formation de phases 
topologiquement compactes (TCP1) [16-18]. Les phases TCP les plus fréquemment 
rencontrées dans les superalliages sont les phases μ, σ, P et R. 
Ces phases sont principalement composées d’éléments réfractaires γ-gènes comme le W, 
Cr, Mo, Re ou Ru, et se forment en raison de la sursaturation de ces éléments initialement 
contenus dans la phase γ-Ni du superalliage. La Figure I- 5 permet d’observer, autour de la 
phase TCP, une zone d’appauvrissement en éléments γ-gènes, Cette zone est entièrement 
composée de la phase γ’-Ni3Al. 
Une formation importante de phases TCP réduit la résistance d’un alliage en fatigue, en 
fluage et à l’impact. Cependant Pessah et al. [17] ont montré qu’une faible quantité de phase 
μ dans un superalliage MC2 ne dégradait pas les résistances en fluage et en fatigue de 
l’alliage. 
                                               
1
 Topologically Close Packed 
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Figure I- 5 - Micrographie obtenue en microscopie électronique à balayage (MEB) en mode électrons 
rétrodiffusés d’une phase TCP formée dans un superalliage CMSX-4 brut de coulée [19] 
Dans l’état brut de coulée des alliages enrichis en éléments réfractaires comme le Re ou le 
W, la composition chimique varie localement dans la structure dendritique de solidification de 
l’alliage. Les bras de dendrite sont ainsi enrichis en Re, W et Ru, tandis que les espaces 
interdendritiques sont enrichis en Al, Ti et Ta [19-22]. Pour illustrer ce propos, la Figure I- 6 
montre la répartition du Re dans la structure dendritique du CMSX-4, alliage développé par 
Cannon Muskegon Corporation, après coulée suivie d’un traitement thermique standard de 
mise en solution. 
 
Figure I- 6 – Distribution de la concentration en Re, mesurée par micro-sonde électronique, dans un 
alliage CMSX-4 après traitement thermique standard de mise en solution [20]. PDA : Bras de Dendrite 
Principal, SDA : Bras de Dendrite Secondaire, IR : Espace Interdendritique. 
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Les alliages de 3ième et 4ième génération (comprenant au moins 6% massiques de Re et Ru) 
présentent une ségrégation identique d’éléments réfractaires dans les bras de dendrite de 
leurs structures de solidification. Dans les bras de dendrite de ces matériaux, de nouvelles 
zones de déstabilisation on été observées. Ces zones sont polycristallines et présentent des 
phases -Ni et TCP (, , P ou R) dans une matrice ’-Ni3Al (Figure I- 7) [23-25]. 
 
 
Figure I- 7 – Micrographie MEB-électrons rétrodiffusés d’une cellule recristallisée le long d’un sous-
joint de grain d’une désorientation de 14° [24] 
Ces zones ont tendance à se former dans les bras de dendrite de l’alliage ou le long de 
sous-joints de grain de forte désorientation (Figure I- 7) du fait de leur mécanisme de 
formation (Figure I- 8). En effet, elles sont issues d’un processus de réaction cellulaire, ou 
précipitation discontinue [26-28]. Ces réactions cellulaires transforment une phase ’ 
sursaturée en une structure biphasée, plus stable, composée d’une nouvelle phase , 
enrichie en éléments sursaturants, et d’une seconde, , structurellement identique à ’ mais 
non sursaturée. Ce type de réaction est guidé par la migration d’une interface de forte 
désorientation, qui sert de chemin de diffusion préférentiel aux éléments sursaturants. Cette 
interface joue alors le rôle de site de germination de la réaction, puis de front de réaction de 
haute mobilité. La Figure I- 8 schématise le mode de formation des cellules. 
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Figure I- 8 – Schéma représentatif du mode de formation des cellules par réaction cellulaire [26]. 
Selon Sundquist [26], les réactions cellulaires s’initient au niveau d’une interface de forte 
désorientation par la formation d’une phase , enrichie en éléments sursaturants de la phase 
’ (Figure I- 8-a). La sursaturation de la phase ’ entraîne le mouvement de l’interface α / α’. 
Parallèlement à ce déplacement de l’interface, la réorganisation des éléments en 
sursaturation dans α’ a lieu, et entraîne la croissance de la phase β (Figure I- 8-b). En se 
déplaçant, l’interface α / α’ présente une orientation favorable à la germination d’une 
seconde phase  (Figure I- 8-c). Cette seconde phase peut ensuite se propager dans une 
direction parallèle à la première, sous l’action de la même force motrice (Figure I- 8-d). Ce 
mécanisme se répète ainsi pour former de nouvelles phase β (Figure I- 8-e).  
Dans le cas des superalliages de 3ième et 4ième génération, la phase -Ni est fortement 
enrichie en éléments réfractaires, comme le rhénium, le ruthénium, le molybdène, le 
tungstène et le chrome [1-3]. Plusieurs auteurs ont ainsi déclaré [24, 25] que, dans les 
superalliages, les réactions cellulaires étaient guidées par la sursaturation de la phase γ-Ni. 
Ainsi, l’enrichissement des corps de dendrite en rhénium et tungstène entraînerait une plus 
grande force motrice de réaction cellulaire. De plus, la présence d’un joint de forte 
désorientation faciliterait l’initiation de ces réactions cellulaires. 
Des zones de déstabilisation microstructurale de superalliage se forment, suivant le même 
principe, sous les revêtements de type aluminiure de nickel, dans les superalliages de 3ième 
et 4ième génération. Elles sont appelées Zones de Réaction Secondaire [23, 25], et seront 
présentées plus tard dans ce chapitre. 
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2. Les revêtements protecteurs 
Les revêtements protecteurs utilisés dans cette étude sont des aluminiures de nickel. Outre 
les revêtements binaires β-NiAl, des revêtements ternaires modifiés par un ajout de platine 
sont aussi utilisés. L’ajout de Pt a une influence bénéfique sur le comportement en oxydation 
des aluminiures de nickel, en conduisant à la formation préférentielle d’alumine et à 
l’amélioration de l’adhérence de la couche d’oxyde formée [29-32]. 
Dans cette partie bibliographique, les revêtements dopés par l’ajout d’un élément réactif sont 
également présentés. Le dopage par des éléments réactifs des matériaux massifs ou 
revêtements β-NiAl permet également d’améliorer l’adhérence de la couche d’oxyde formée 
[33-35]. 
2.1. Procédés d’élaboration 
Plusieurs procédés peuvent être utilisés pour faire un dépôt d’aluminiure de nickel sur un 
superalliage. Des articles de revue [36-40] présentent ces procédés. 
2.1.1. Aluminiure simple 
2.1.1.1. Cémentation en phase vapeur 
Aujourd’hui, la cémentation en phase vapeur est la plus utilisée industriellement, car elle 
permet de traiter des pièces de formes complexes avec une reproductibilité satisfaisante. De 
plus, elle permet de traiter un grand nombre de pièces simultanément, ce qui confère un 
intérêt économique à ce procédé.  
Ces dépôts sont effectués dans un réacteur semi-étanche dans lequel les pièces à revêtir 
sont suspendues au dessus d’un cément donneur d’aluminium, et d’un activateur (NH4Cl, 
NH4F). Le réacteur est porté à haute température sous atmosphère inerte (H2, Ar). A haute 
température, le cément réagit avec l’halogénure d’hydrogène gazeux provenant de la 
décomposition de l’activateur pour former un halogénure d’aluminium gazeux. Ce dernier se 
dismute en surface de la pièce à revêtir ce qui entraine un dépôt d’aluminium. 
Suivant la durée et la température de dépôt et surtout l’activité de l’aluminium contenu dans 
le cément, deux modes de formation d’un aluminiure de nickel  existent. Le revêtement NiAl 
peut principalement se former par diffusion de l’aluminium dans le superalliage. Pour décrire 
les revêtements ainsi formés, on parlera de revêtements « haute activité » ou HA. Le dépôt 
peut également se former conjointement par diffusion du nickel vers la surface et par 
diffusion de l’aluminium vers le substrat, dans le cas d’un revêtement « basse activité » ou 
BA. 
En fonction du procédé choisi, la microstructure du dépôt sera différente. Dans le cas des 
revêtements « haute activité », la température de dépôt est comprise entre 700°C et 900°C. 
La diffusion de l’aluminium apporté via les réactions avec le cément dans le superalliage 
provoque la formation de la phase -Ni2Al3, dans laquelle le coefficient de diffusion de l’Al est 
largement supérieur à celui du Ni [41]. Il en résulte que la formation de cette phase -Ni2Al3 
progresse dans le superalliage. Après la cémentation, un traitement thermique à une 
température d’environ 1050°C est effectué pour faire diffuser l’Al de la phase -Ni2Al3 vers le 
superalliage et obtenir un revêtement -NiAl. Du fait de cette croissance interne, des 
éléments réfractaires (Mo, W, Cr) à faible coefficient de diffusion et faible solubilité dans la 
phase -Ni2Al3 précipitent dans la partie externe du revêtement. Lors du traitement de 
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diffusion, certains de ces éléments (Cr) peuvent se mettre en solution solide dans la phase 
-NiAl. Dans le cas d’un revêtement « basse activité », l’aluminium se dépose en surface de 
la pièce et par interdiffusion avec le nickel contenu dans l’alliage à revêtir, un revêtement 
monophasé -NiAl croit. Il croît préférentiellement vers l’extérieur, car le coefficient de 
diffusion de l’aluminium est inférieur à celui du nickel dans la phase -NiAl riche en nickel 
[42]. Cependant, le revêtement croît également vers l’intérieur de l’alliage. Ainsi, tout comme 
dans le cas des revêtements haute activité, certains éléments réfractaires (Mo, W) 
précipitent dans cette phase -NiAl à croissance interne. 
2.1.1.2. CVD 
Dans le procédé CVD, la réaction entre le cément et l’activateur pour former l’halogénure 
d’aluminium s’effectue en dehors de la chambre de réaction. Ceci permet un meilleur 
contrôle de la réaction et permet ainsi d’élaborer des revêtements contenant moins 
d’impuretés et ayant une plus longue durée de vie [43]. Ce procédé permet aussi de revêtir 
des pièces de formes complexes. 
2.1.2. Aluminiure modifié Pt 
Les revêtements d’aluminiure de nickel modifié au platine sont effectués avec les mêmes 
procédés que les aluminiures simples mais sur un superalliage revêtu au préalable d’un 
dépôt de platine. Il s’agit d’un dépôt électrolytique ou physique d’une fine couche de platine 
(environ 5µm) qui subit ensuite un traitement thermique de diffusion, typiquement d’une 
heure à 1100°C. Après l’étape d’aluminisation, le revêtement peut présenter des phases 
PtAl2 en surface. Dans ce cas, un second traitement thermique de diffusion peut être 
effectué pour homogénéiser la concentration en Al dans le revêtement et obtenir un 
revêtement monophasé β-(Ni,Pt)Al. Récemment, l’influence des différents traitements 
thermiques de diffusion sur la microstructure finale du revêtement a été étudiée dans le but 
d’alléger les gammes de production de ce type de revêtement [44, 45]. 
2.1.3. Aluminiure dopée aux éléments réactifs 
Toujours dans l’optique d’alléger les gammes de production des revêtements utilisés 
industriellement, un procédé original a été développé par l’ONERA pour déposer 
conjointement de l’aluminium et un élément réactif à savoir le zirconium [46]. Ce procédé 
permet d’obtenir en une étape un revêtement présentant une résistance accrue à l’oxydation, 
en substituant au platine un élément réactif moins coûteux et présent en plus faible quantité 
dans le revêtement. 
Après avoir évoqué les procédés d’élaboration des revêtements protecteurs à base 
d’aluminiures de nickel et avant d’étudier leur comportement en oxydation, il est important de 
connaître les caractéristiques intrinsèques des aluminiures de nickel, ainsi que leur 
comportement en oxydation. La majorité des données d’oxydation concernent le matériau 
massif. 
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2.2. Diagramme de phase des systèmes Ni-Al et Ni-Pt-Al 
Le diagramme de phase binaire Ni-Al a été décrit par Massalski [47]. La phase initiale du 
revêtement β-NiAl (B2, a=2,886 Å) est stable pour des concentrations en Al comprises entre 
42% et 64% atomiques, suivant la température. Par départ d’aluminium et/ou arrivée de 
nickel, un revêtement β-NiAl se transformera progressivement en γ’-Ni3Al (L12, a=3,572 Å), 
stable pour des concentrations en Al variant de 22% à 27% atomiques. Enfin ce revêtement 
se transformera partiellement en phase γ-Ni (L12, a=3,524 Å) dans laquelle l’aluminium est 
en solution solide. 
 
Figure I- 9 - Diagramme de phase binaire Ni-Al [47] 
Suite à l’utilisation de revêtements protecteurs modifiés par l’ajout de platine, de nombreux 
auteurs ont étudié le système ternaire Ni-Al-Pt. Des sections isothermes à 1100°C [48] et 
1150°C [49] ont été récemment proposées. De plus, un travail récent [50] a permis de 
modéliser le système Ni-Pt-Al par la méthode Calphad [51], en se basant sur les résultats 
expérimentaux de Hayashi et al. [49]. 
 
Figure I- 10 – Section isotherme à 1150°C (et 1100°C en pointillés) du diagramme de phase ternaire 
Ni-Al-Pt selon [48] 
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Selon la Figure I- 10, les solubilités en platine dans les phases β-NiAl et γ’-Ni3Al sont 
importantes, et respectivement, de 31% et 34% atomiques à 1100°C. L’augmentation de la 
concentration en platine dans la phase β-(Ni,Pt)Al n’a pas d’influence sur la concentration 
minimale d’aluminium à partir de laquelle la transformation βγ’ a lieu. 
2.3. Défauts et diffusion dans le système Ni-Al 
La phase β-NiAl est stable sur un large intervalle de composition. Les défauts du réseau 
cristallins sont donc en quantité importante. La nature de ces défauts varie en fonction de la 
composition chimique. Dans les aluminiures de nickel sous-stoechiométriques en aluminium, 
des atomes de nickel sont placés en antisite dans le sous-réseau de l’aluminium. Tandis que 
dans les aluminiures de nickel, sur-stoechiométriques en aluminium, les défauts majoritaires 
sont des lacunes dans le sous-réseau du nickel [52]. 
La variation des types de défauts existant dans les aluminiures de nickel en fonction de la 
composition chimique implique également une variation de cinétique de diffusion dans la 
phase β-NiAl, en fonction de la composition. Ainsi, le coefficient d’interdiffusion dans la 
phase β-NiAl varie en fonction de la composition et présente un minimum pour une 
concentration en Al de 50% atomiques [42]. De plus, le rapport DNi/DAl entre les coefficients 
de diffusion du nickel et de l’aluminium dans la phase β-NiAl varie également, le nickel 
diffusant plus de 3 fois plus vite que l’aluminium dans les aluminiures de nickel sous-
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Figure I- 11 – Variation du coefficient de diffusion du nickel dans la phase β-NiAl par rapport à celui de 
l’aluminium dans la même phase en fonction de la composition de l’aluminiure de nickel selon [42] 
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Les cinétiques de diffusion de l’aluminium, du nickel et du platine dans les phases β-NiAl, γ’-
Ni3Al et γ-Ni ont fait l’objet de nombreuses études [53-64]. Les figures I-12, I-13 et I-14 
regroupent ces données.  
Les coefficients de diffusion du nickel, de l’aluminium et du platine dans la phase  
dépendent de la composition chimique. A 1100°C, les coefficients de diffusion du nickel et du 
platine dans les trois phases , ’ et  sont du même ordre de grandeur. Le coefficient de 
diffusion de l’aluminium dans la phase ’ est par contre inférieur d’environ deux ordres de 
grandeur à ceux de l’aluminium dans les phases  et . 
Une étude [65] a de plus montré que le coefficient d’interdiffusion Ni AlAlD ,
~
 augmente lorsque la 
concentration en platine augmente.  
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γ' - Cserhati et al,
γ - Swalin et al.
γ - Gust et al.
 
Figure I- 12 – Coefficients de diffusion de l’aluminium dans les phases β-NiAl [53], γ’-Ni3Al [54] et γ-Ni 
[55, 56] 
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β-54,6%at-Ni - Frank et al.
β-51,8%at-Ni - Frank et al.
β-50,0%at-Ni - Frank et al.
β-49,7%at-Ni - Frank et al.
β-48,7%at-Ni - Frank et al.
β-57,4%at-Ni - Nakamura et al.
β-49,5%at-Ni - Nakamura et al.
γ' - Frank et al
γ' - Shi et al
γ' - Cserhati et al
γ - Maier et al.
γ - Bakker
 
Figure I- 13 – Coefficients de diffusion du nickel dans les phases β-NiAl [53, 57], γ’-Ni3Al [54, 58, 59] 
et γ-Ni [60, 61] 
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β-50,4%at-Ni - Minamino et al
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β-48,1%at-Ni - Minamino et al
β-47,1%at-Ni - Minamino et al
γ' - Yamane et al.
γ' - Minamino et al.
γ - Minamino et al.
 
Figure I- 14 – Coefficients de diffusion du platine dans les phases β-NiAl [62], γ’-Ni3Al [63, 64] et γ-Ni 
[63] 
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2.4. Oxydation des aluminiures de nickel 
Le maintien à haute température sous atmosphère oxydante d’un aluminiure de nickel 
provoque la formation d’une couche d’alumine. La nature de la couche, sa microstructure et 
les mécanismes de croissances associés dépendent de la durée et de la température 
d’exposition, de l’état de surface de l’aluminiure ainsi que la pression partielle d’oxygène 
dans l’atmosphère. 
2.4.1. Variétés allotropiques 
Différentes variétés d’alumines peuvent se former durant l’exposition à haute température 
des aluminiures de nickel. Tout d’abord, l’alumine amorphe se cristallise dans une structure 
cubique, l’alumine de transition γ est ainsi formée. Ensuite il y a progressivement 
transformation de l’alumine γ en alumine θ (structure monoclinique), puis en alumine α 
(structure hexagonale). Cette dernière forme est la variété la plus stable de l’alumine (Figure 
I- 15). 
 
Figure I- 15 - Diagramme schématique température-temps-transformation pour l’oxydation haute 
température d’alliage β-NiAl selon [66] 
2.4.2. Cinétiques et mécanismes de croissance 
A 1100°C, l’alumine θ peut être observée en début d’oxydation (régime transitoire 
d’oxydation). Certains auteurs [67, 68] avancent que cette formation initiale de l’alumine θ 
est due à des relations d’épitaxie avec les aluminiures de nickel. 
Les cinétiques de croissances des alumines θ et α ont été mesurées, à diverses 
températures, sur des aluminiures de nickel massifs [69] (Figure I- 16). L’alumine θ présente 
une cinétique de croissance plus élevée d’environ deux ordres de grandeur que celle de 
l’alumine α. La faible cinétique de croissance de l’alumine α la rend efficace pour protéger les 
aluminiures contre l’oxydation haute température.  
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Figure I- 16 – Diagramme d’Arrhenius représentant les cinétiques d’oxydation des alumines selon [69] 
La germination de l’alumine α s’effectue à l’interface entre l’aluminiure de nickel et l’alumine 
de transition θ [70]. Sa croissance s’effectue ensuite, à la fois, latéralement et dans 
l’épaisseur de la couche d’oxyde [70-73]. Il y a donc parallèlement croissance de la couche 
d’alumine α et transformation de l’alumine θ résiduelle. Le régime stationnaire d’oxydation 
est atteint lorsque la croissance de la couche d’alumine α contrôle la cinétique globale 
d’oxydation de NiAl. 
La croissance de l’alumine transitoire θ est gouvernée par une diffusion cationique (Al3+) à 
travers la couche d’oxyde [69, 70, 73-75]. Ce mécanisme de diffusion provoque la 
croissance de l’oxyde à son interface avec l’atmosphère extérieure. 
Par contre, les mécanismes de formation de l’alumine α ne sont pas clairement définis. Les 
coefficients de diffusion volumique de l’oxygène et l’aluminium dans l’alumine [76] ne 
permettent pas d’expliquer la cinétique d’oxydation de l’alumine α. Il y a donc, pendant le 
régime stationnaire, diffusion de ces éléments aux joints de grains [75, 77-80]. Cette 
diffusion aux joints de grain explique la lente diminution de la cinétique d’oxydation en 
régime stationnaire (grossissement des grains de l’alumine). 
Pour Hindam et al. [81], le transport anionique de l’oxygène aux joints de grain prédomine 
sur celui de l’aluminium. Ce constat explique qu’en général une couche externe d’alumine α 
equiaxe est observée au dessus d’une couche colonnaire, signe d’une croissance 
globalement anionique. La couche externe equiaxe serait composée de l’alumine α ayant 
germée initialement. 
La transformation progressive θ-Al2O3  α-Al2O3 provoque une réduction de volume 
d’environ 10% [82]. Ainsi, cette transforme provoque la fissuration de la couche d’oxyde 
(Figure I- 17-b, c, d). La formation d’alumine de transition (θ) sur les zones métalliques, 
mises à nues par cette fissuration provoque l’apparition de boursouflures (Figure I- 17-e, f). 
Revue bibliographique 
- 24 - 
 
Figure I- 17 – Evolution à 1100°C de la morphologie d’une couche d’oxyde sur un matériau (Ni,Pt)Al 
massif poli (1µm) avant oxydation : (a) formation de l’îlot d’α-Al2O3 dans une couche de θ-Al2O3, (b-d) 
développement des fissures radiales dans la couche d’oxyde, (e-f) réoxydation du revêtement mis à 
nu par la fissuration de la couche d’oxyde [72]. La transformation en α-Al2O3 est totale après 2h 
d’oxydation (c). 
Enfin, sur des revêtements (Ni,Pt)Al et (Ni,Pd)Al, il a été montré que l’état de surface, la 
température, la vitesse de montée en température et la pression partielle d’oxygène étaient 
quatre facteurs qui modifiaient la quantité d’alumine de transition formée et sa cinétique de 
transformation en alumine α [83, 84]. Par exemple, en combinant une faible pression partielle 
d’oxygène avec un état de surface sablé au corindon, il est possible de former de l’alumine 
alpha dès la première heure d’oxydation à 900°C. 
2.4.3. Formation de cavités à l’interface métal / oxyde 
La diffusion trois fois plus rapide du nickel par rapport à l’aluminium dans les aluminiures de 
nickel sous-stoechiométriques [42] (Figure I- 11) provoquerait la formation de cavité à 
l’interface métal / oxyde [85] (Figure I- 18). En effet, après oxydation sélective de 
l’aluminium, des flux de diffusion croisés de nickel (vers l’intérieur de l’aluminiure de nickel) 
et d’aluminium (vers l’extérieur de l’aluminiure de nickel) se mettent en place pour 
compenser le départ d’aluminium nécessaire à la formation de la couche d’alumine. Un flux 
de lacune compenserait la diffusion plus importante du nickel vers l’intérieur du matériau, et 
la coalescence de ces lacunes à l’interface entre le revêtement et la couche d’oxyde 
provoquerait la formation des cavités. D’ailleurs, il a été observé expérimentalement [85] que 
la formation de ces cavités était beaucoup plus faible dans le cas de l’oxydation d’un 
aluminiure de nickel riche en aluminium (Figure I- 19). 
Un tel mécanisme de formation de cavité fut proposé plus tôt par Kuenzly et Douglas [86] 
pour l’oxydation de matériaux massifs Ni3Al. 
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Figure I- 18 – Observation MEB en mode électrons secondaires de cavités formées après l’oxydation 
d’un matériau NiAl monocristallin orienté (100) contenant 0,7ppm massique de soufre après 10h 
d’oxydation à 900°C [87] 
 
Figure I- 19 – Schéma du principe avancé par Brumm et Grabke [85] concernant la formation de 
cavités à l’interface entre le revêtement et la couche d’oxyde. 
Pour certains auteurs [87, 88], la croissance cationique de l’alumine θ pourrait aussi 
provoquer ces cavités. Cette croissance d’oxyde induit un flux d’aluminium provenant du 
revêtement, diffusant au travers de la couche d’oxyde et réagissant avec l’atmosphère 
extérieure pour former l’alumine θ. Un flux de lacunes cationiques serait ainsi créé en sens 
opposé, provenant de la surface de la couche d’oxyde. Ces lacunes sont généralement 
annihilées par le déplacement de l’interface métal/oxyde, mais si le déplacement de 
l’interface métal / oxyde est limité, une partie des lacunes peut être injectée dans le métal et 
peut provoquer la germination de cavités. 
En réduisant la surface de contact entre le revêtement et la couche d’oxyde, la formation de 
ces cavités diminue également l’adhérence de la couche d’oxyde. Elles jouent aussi le rôle 
de site préférentiel d’initiation de fissures lors de sollicitations mécaniques induites par la 
différence de coefficient de dilatation entre le revêtement et la couche d’oxyde. 
Bien que la couche d’oxyde ne soit plus en contact avec le revêtement au niveau de ces 
cavités, la couche d’oxyde peut continuer à croître si la température est suffisamment 
élevée. Brumm et Grabke [85] ont expliqué ce phénomène pour une oxydation à 1100°C. En 
effet à cette température, la quantité d’aluminium évaporé depuis la surface des cavités est 
supérieure à la quantité d’aluminium nécessaire à l’oxydation. Pour des oxydations à plus 
basse température, la quantité d’aluminium n’est pas suffisante et des phénomènes de 
diffusion de surface peuvent entrer en jeu. 
Cavité 
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Pour de plus longues durées d’oxydation à 1100°C, d’autres auteurs [89] ont observé la 
formation d’un autre type de cavité, par décohésion de la couche d’oxyde. En cyclage 
thermique, une ondulation de l’interface entre le revêtement et la couche d’oxyde se met en 
place progressivement. Les contraintes d’origine thermique, appliquées dans la couche 
d’oxyde, entraînent donc l’apparition de contraintes de décohésion dans les parties convexes 
de cette ondulation. Dans ces parties convexes, la couche d’oxyde peut se séparer du métal 
sous-jacent et former des cavités interfaciales (Figure I- 20). 
 
Figure I- 20 – Schéma illustrant la formation de cavités sous la couche d’oxyde par l’action de 
contraintes d’origine thermique [89]. 
2.4.4. Effet néfaste de la ségrégation du soufre à l’interface métal / oxyde 
Le soufre peut être présent en tant qu’impureté dans le superalliage, mais aussi peut être 
ajouté lors de plusieurs étapes du procédé d’élaboration d’un revêtement protecteur. En 
effet, les étapes d’aluminisation, de dépôt électrolytique de platine et de sablage préalable à 
ce dépôt [90] peuvent apporter du soufre. Il a été montré dans de nombreuses études [91-
95] que le soufre réduit l’adhérence de la couche d’oxyde.  
Deux hypothèses ont été avancées concernant la localisation du soufre à l’interface métal / 
oxyde. La première hypothèse [93-95] consiste à dire que le soufre, sous forme S2+, ne peut 
pas ségréger à une interface métal / oxyde intacte, de part sa taille et sa charge. Pour ces 
auteurs, le soufre ségrège à des défauts de l’interface, comme les cavités évoquées 
précédemment. Le soufre stabilise ces défauts en abaissant l’énergie de surface. Ainsi, 
l’impact négatif du soufre sur l’adhérence de la couche d’oxyde serait dû à la stabilisation et 
la croissance de ces cavités, qui limite la surface de contact entre le revêtement et la couche 
d’oxyde, et au fait qu’il empêcherait le comblement total des cavités lors de la croissance de 
l’alumine α. 
Cependant, d’autres auteurs avancent que le soufre ne ségrège pas uniquement au niveau 
des cavités. Hou et al. [91, 92] suggèrent que le soufre peut ségréger à une interface métal / 
oxyde intacte. Le soufre ségrègerait ainsi au niveau de sites interfaciaux, le long de 
l’interface non cohérente entre le revêtement -NiAl et la couche d’-Al2O3. La présence de 
soufre à l’interface -NiAl / α-Al2O3 réduirait localement l’adhérence de la couche d’oxyde. 
Ces hypothèses ne sont pas contradictoires, car des mesures expérimentales obtenues par 
spectrométrie Auger [91] ont montré que le soufre ségrège majoritairement dans les cavités, 
mais aussi au niveau de l’interface intacte. De plus le modèle proposé par Rivoaland et al. 
[87, 95] indique que le soufre ségrège, dans les premiers instants d’oxydation, au niveau des 
cavités interfaciales, qui sont créées par l’injection de lacunes accompagnant la croissance 
cationique de l’alumine θ. Ensuite la croissance majoritairement anionique de l’alumine α 
permettrait de combler ces cavités. Ainsi, après le remplissage complet des cavités 
interfaciales, le soufre pourrait être détecté à l’interface métal / oxyde, aux niveaux des 
anciennes cavités. 
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Enfin, des travaux récents [96, 97] effectués sur des systèmes superalliage / revêtement 
(Ni,Pt)Al dopés en S (2 ppm mass. dans le superalliage) oxydés à 1100°C ont permis de 
localiser les endroits où le soufre ségrége dans le revêtement. Des analyses STEM-EDS ont 
ainsi permis de montrer une localisation du soufre aux joints de grains dans le revêtement, 
aux interfaces entre les phases  et ’, les phases  et TCP et entre les phases  et -Cr. Au 
niveau de l’interface métal / oxyde, une ségrégation plus importante a été mesurée aux 
niveaux des interfaces ’/Al2O3 qu’aux niveaux des interfaces /Al2O3. La transformation de 
phase β  γ’ aurait ainsi une conséquence néfaste sur l’adhérence de la couche d’oxyde. 
Enfin une forte affinité a pu être remarquée entre la ségrégation du soufre et celle du chrome 
dans les revêtements (Ni,Pt)Al. 
Pour réduire la quantité de soufre comprise dans un superalliage, Smialek [98] a montré 
l’utilité d’un traitement thermique à 1200°C sous H2. Par ce traitement thermique, le soufre 
contenu dans l’alliage diffuse vers la surface, puis se volatilise sous forme H2S. 
Ce type de traitement permet d’atteindre une teneur en soufre dans le superalliage inférieure 
à 1 ppm massique. 
2.4.5. Influence de l’ajout de platine et d’éléments réactifs sur l’oxydation 
des aluminiures de nickel 
L’ajout de platine [30, 99-110] ou d’un élément réactif [32-35, 109-111] dans un aluminiure 
de nickel en tant que matériau massif ou revêtement est connu pour avoir une influence 
positive sur l’adhérence de la couche d’oxyde. Les influences de ces ajouts sur les 
cinétiques d’oxydation du matériau, sur la transition θ-Al2O3  α-Al2O3, ou encore sur la 
formation des cavités interfaciales ont donc été largement étudiées. 
Les cinétiques d’oxydation des aluminiures de nickel (massifs et en tant que revêtement) 
sont ralenties par l’ajout d’un élément réactif [70, 110, 112, 113] (Figure I- 21). L’ajout de 
zirconium (Zr) dans un revêtement β-NiAl (environ 0,1% at sur 10µm) permet de réduire de 
moitié le coefficient parabolique d’oxydation en régime permanent à 1100°C [113]. L’ajout 
d’hafnium (Hf) permet de réduire d’un ordre de grandeur ce coefficient parabolique 
d’oxydation d’un matériau β-NiAl massif à 1200°C [110]. Cependant les coefficients calculés 
dans cette étude sont élevés par rapport à ceux de Brumm et Grabke [69] 
L’ajout de platine permet également de diminuer les cinétiques d’oxydation en régime 
stationnaire des β-NiAl massifs [104]. 
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Figure I- 21 – Coefficients paraboliques d’oxydation de différents aluminiures de nickel massifs ou 
utilisés en tant que revêtement, modifiés au platine [104] ou dopés par l’ajout d’un élément réactif [70, 
110, 113] 
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Cet effet de l’ajout d’éléments réactif provient essentiellement de la ségrégation de ces 
éléments à l’interface métal / oxyde, puis à leur diffusion au joints de grain de l’alumine [33]. 
Présents aux joints de grain de l’alumine sous forme de cations, comme Zr4+ pour le 
zirconium, les éléments réactifs sont supposés bloquer la diffusion des cations d’aluminium 
(Al3+), qui participe à la composante cationique de la croissance de l’alumine α [74]. La 
limitation de la composante cationique permet ainsi de réduire la cinétique globale de 
formation de l’alumine α. 
L’ajout de platine [104, 115] ou d’éléments réactifs [70, 116, 117] retarde la transformation 
allotropique θ-Al2O3  α-Al2O3. Une transition θ-Al2O3  α-Al2O3 retardée et progressive 
permet de relaxer les contraintes induites par le changement de volume accompagnant cette 
transformation. Moins de fissures sont initiées lors de cette transformation, et l’adhérence de 
la couche d’oxyde s’en trouve améliorée. 
Concernant la formation des cavités interfaciales, si l’ajout de platine accélére la diffusion de 
l’aluminium dans la phase -NiAl [65] ou diminue l’activité de l’aluminium en surface [48], le 
flux d’aluminium vers l’interface métal / oxyde augmente et le flux de lacunes vers l’interface 
diminue. Ainsi, la formation de cavités interfaciales est fortement réduite par l’ajout de platine 
[118]. 
L’ajout d’éléments réactifs permet également de réduire la formation de ces cavités [46, 78, 
110, 116, 119]. Cependant, dans ce cas, cet effet est attribué à la limitation de la 
composante cationique de la formation de l’alumine α. [74]. L’injection de lacunes, en 
réponse au flux d’aluminium au travers de la couche d’oxyde, est donc diminuée. 
L’ajout de platine à un revêtement protecteur permet aussi de réduire l’influence néfaste du 
soufre [105, 108, 120]. Des essais d’oxydation cyclique à 1150°C sur des superalliages 
revêtus ont permis de montrer que l’adhérence de la couche d’oxyde se développant sur un 
revêtement (Ni,Pt)Al était moins sensible à la teneur en soufre du substrat, que dans le cas 
d’un revêtement NiAl simple [105] (Figure I- 22). 
Il a été observé que le soufre ségrége moins à l’interface métal / oxyde en présence de 
platine [121]. Cette réduction de la ségrégation du soufre serait due à la réduction du nombre 
et de la profondeur des cavités interfaciales en présence de soufre [118], ou au fait que 
l’ajout de Pt forme des microségrégations en S dans le revêtement [90]. 
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Figure I- 22 – Cinétique d’oxydation de superalliages René N5 à haute teneur en soufre (HS, 3.6ppm 
massiques) et basse teneur en soufre (LS, 0.8ppm massiques) revêtus par des aluminiures de nickel 
simple (a) ou modifié au platine (b) [105] 
La forte affinité entre les éléments réactifs et le soufre pourrait permettre la formation de 
sulfures au cœur du revêtement et diminuerait donc la quantité de soufre ségrégant à 
l’interface métal / oxyde [122]. L’influence néfaste du soufre sur l’adhérence de la couche 
d’oxyde serait ainsi réduite par le dopage de l’aluminiure de nickel par un élément réactif. 
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3. Vieillissement à haute température des superalliages 
revêtus : influence de l’interdiffusion 
Les aluminiures de nickel utilisés comme revêtements pour superalliages ont un rôle de 
réservoir d’aluminium permettant la formation d’une couche protectrice et adhérente 
d’alumine. Cependant, à haute température, la concentration en aluminium des revêtements 
protecteurs diminue par deux mécanismes simultanés : l’oxydation et l’interdiffusion du 
revêtement avec le superalliage [123-128]. 
L’interdiffusion entre le superalliage et son revêtement protecteur est due aux différences 
d’activités chimiques entre ces deux couches. Des flux nets de diffusion d’aluminium et de 
platine du revêtement vers le superalliage résultent de ces gradients d’activités. Le nickel et 
les éléments contenus uniquement dans le superalliage diffusent quant à eux dans le sens 
inverse, vers le revêtement. Ces flux réduisent la durée des superalliages revêtus, en 
modifiant les compositions chimiques et les microstructures des différentes couches et en 
modifiant le comportement en oxydation du système complet. 
3.1. Transformation de phase dans le revêtement 
3.1.1. Transformation de phase : -NiAl  ’-Ni3Al  -Ni 
Premièrement, l’appauvrissement du revêtement en aluminium et l’enrichissement en nickel 
entrainent la transformation de la phase initiale -NiAl en phase ’-Ni3Al (Figure I- 23), puis 
en -Ni. 
 
Figure I- 23 – Micrographie MEB - électrons secondaires en coupe transverse d’un revêtement 
protecteur (Ni,Pt)Al déposé par CVD sur un superalliage René N5 présentant la formation de phases 
’-Ni3Al après 50 cycles de 1h d’oxydation à 1200°C [129] 
La transformation -NiAl  ’-Ni3Al peut s’accompagner d’un changement de volume si l’on 
considère qu’elle n’est uniquement due qu’à un appauvrissement en aluminium [129]. Dans 
ce cas, la réduction de volume induite par cette transformation de phase (V’ = 0.62 V) 
provoque des contraintes de traction au sein du revêtement. Dans l’étude de Tolpygo et 
Clarke [129], la transformation -NiAl  ’-Ni3Al est supposée contribuer à l’augmentation de 
la rugosité de l’interface métal / oxyde. Cependant, l’influence de cette transformation sur 
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l’augmentation de la rugosité de l’interface métal / oxyde n’a jamais pu être clairement 
prouvée. 
Enfin ces transformations de phase -NiAl  ’-Ni3Al  -Ni ont surtout une influence 
néfaste sur le comportement du système en oxydation. En effet, les concentrations en 
aluminium des phases ’-Ni3Al et -Ni(Al) ne permettent pas la formation d’une couche 
protectrice uniquement composée d’-Al2O3 [86, 130, 131]. Lors de l’oxydation à 1100°C de 
la phase ’-Ni3Al, des oxydes riches en nickel, comme l’oxyde NiO ou la spinelle NiAl2O4, 
coexistent avec l’alumine. 
L’ajout de platine contribue cependant à favoriser la formation d’une couche adhérente 
d’Al2O3 sur ’-Ni3Al et -Ni(Al) [109, 132, 133]. Récemment, l’ajout d’hafnium, a permis 
d’augmenter l’adhérence de couche d’oxyde sur des alliages -’ massifs enrichis en platine 
[133]. 
Enfin, la formation d’une couche de phase -Ni sous une couche d’oxyde mixte, contenant de 
l’alumine, augmente l’écaillage de la couche d’oxyde, compte tenu de la différence de 
coefficient d’expansion thermique entre les deux couches. En effet, le coefficient d’expansion 
thermique de la phase -Ni est 13% supérieur à celui de la phase -NiAl, lui-même largement 
supérieur à celui de l’alumine [134]. 
Lors de sollicitations thermiques cycliques, la proportion de phases ’-Ni3Al évolue en 
fonction de la température, i.e. durant les montées et descentes en température (Figure I- 
24). Des contraintes supplémentaires cycliques sont donc induites lors des montées et 



































Figure I- 24 – Evolution de la fraction de phase ’-Ni3Al dans un revêtement (Ni,Pt)Al en fonction de la 
température durant les chauffes et les refroidissements d’un traitement d’oxydation cyclique [135]. 
Données obtenues à partir des mesures des intensités relatives des pics de diffraction de rayon X. 
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Les éléments provenant du superalliage ont une influence sur les transformations de phase 
-NiAl  ’-Ni3Al  -Ni [136-138]. Ainsi, le Cr, le Ru ou le Pt stabilisent la phase  au 
détriment de la phase ’, tandis que le Ti, le Ta, le Mo ou le W stabilisent la phase ’. De plus, 
les éléments Re, Ru, Mo, Cr stabilisent la phase  par rapport à la phase ’, tandis que le Ti 
et le Ta ont l’effet inverse.  
3.1.2. Transformation martensitique 
L’appauvrissement en aluminium du revêtement conduit également à un autre type de 
transformation, la transformation martensitique [135, 139-141]. La phase de structure L10 
obtenue après transformation est aisément reconnaissable en observation sur coupe 
transverse par sa structure lamellaire (Figure I- 25). 
 
Figure I- 25 – Micrographie en coupe transverse d’un revêtement (Ni,Pt)Al déposé par CVD après 
100h d’oxydation isotherme à 1150°C [140] 
Cette transformation displacive modifie la phase -NiAl de système B2 en une phase de 
système L10. Elle se produit lors des refroidissements des revêtements après vieillissement 
à haute température. Ce type de réaction displacive s’effectue habituellement lors de 
refroidissement rapide (trempe). Cependant pour un matériau massif Ni-Al37-Pt10, des 
vitesses de refroidissement extrêmement basses de l’ordre de 5°C/min suffisent à provoquer 
cette transformation [141]. La transformation martensitique dépend fortement de la 
composition des revêtements -NiAl ou -(Ni,Pt)Al, de leur teneur en aluminium [139, 140, 
142] (Figure I- 26). 
La diffraction des rayons X est très efficace pour observer la formation de la phase de 
structure L10. En effet, le volume molaire de la phase -NiAl est plus grand d’environ 2% 
[135, 140] que celui de la phase martensitique (2,05% pour NiAl et 2,25% pour NiPtAl [140]). 
La transformation martensitique induit donc 0,7% de déformation à chaque cycle thermique. 
Cette déformation est comparable à celle induite par la différence de coefficient d’expansion 
thermique en oxydation cyclique, ce qui fait de la transformation martensitique un cause 
possible de l’augmentation de la rugosité de l’interface métal / oxyde [141, 143]. 
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Figure I- 26 – Diagrammes de diffraction des rayons X obtenus à température ambiante sur des 
matériaux massifs binaires Ni-Al de différentes compositions [142] 
Les éléments du superalliage ont une influence sur la stabilité de la phase B2-NiAl. Le Cr, le 
Mo, le Ti, le Ta et le W stabilisent la phase B2 en abaissant la température de début de 
transformation martensitique, le Pt a par contre l’effet inverse [135, 141, 144]. Il est essentiel 
de bien contrôler la quantité de Pt introduite lors de l’élaboration du revêtement. 
La mise en commun des influences des différents éléments sur la température de début de 
transformation martensitique [141, 144] a permis à Villemiane [145] de déterminer la formule 
suivante dans sa thèse : 
 
avec : 
 Ms, la température de début de transformation martensitique, en °C 
 Les concentrations des différents éléments sont exprimées en pourcent atomiques 
Dans sa thèse, Villemiane [145] a aussi observé que l’ajout de ruthénium à hauteur de 2,5 
%at. stabilise la phase B2 et permet d’éviter la transformation martensitique dans les alliages 
Ni-Al à faible teneur d’aluminium. 
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3.2. Ondulation de l’interface métal /oxyde 
Durant l’oxydation à haute température des aluminiures de nickel β-NiAl et β-(Ni,Pt)Al, la 
rugosité de l’interface métal / oxyde augmente de façon progressive [129, 143, 146-149]. Ce 
phénomène réduit l’adhérence de la couche d’oxyde, en entraînant l’application de 
contraintes hors du plan de l’interface. Ces contraintes provoquent la décohésion de la 
couche d’oxyde par rapport au métal sous-jacent (Figure I- 27). 
 
Figure I- 27 – Schéma représentatif des contraintes des contraintes de décohésion pouvant 
s’appliquer au niveau d’une interface non plane [89] 
Ce phénomène d’ondulation progressive de l’interface métal / oxyde est plus important dans 
le cas d’un revêtement protecteur de superalliage, que dans le cas d’aluminiures de nickel 
massifs [129], et dans le cas d’une oxydation cyclique, par rapport à une oxydation 
isotherme [148] (Figure I- 28). L’expérience montre également [150] que cette augmentation 
de l’ondulation de l’interface métal / oxyde est dépendante de la température et de la durée 
des cycles d’oxydation.  
 
Figure I- 28 – Comparaison de l’ondulation de l’interface supérieure d’un revêtement (Ni,Pt)Al obtenue 
après un temps d’oxydation équivalent à 1150°C, en oxydation cyclique (a) et isotherme (b) [148] 
De nombreux modèles ont été développés pour comprendre les mécanismes physiques de 
ce phénomène et déterminer les paramètres influents [151-155]. Il en ressort que la 
résistance du revêtement en fluage ainsi que les contraintes appliquées au revêtement sont 
les paramètres influant l’évolution de l’ondulation de l’interface métal / oxyde. Les contraintes 
appliquées au revêtement sont essentiellement d’origine thermique et proviennent des 
différences de coefficients d’expansion thermique entre le superalliage, le revêtement et la 
couche d’oxyde. Cependant, les contraintes de croissance de la couche d’oxyde 
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(compression) et les transformations de phase évoquées précédemment provoquent 
également des contraintes non négligeables dans le revêtement. Un modèle développé par 
Balint et al. [155] a permis d’affirmer que, dans le cas d’un revêtement (Ni,Pt)Al, la différence 
de coefficient d’expansion thermique entre le superalliage et le revêtement protecteur (Figure 
I- 29) ainsi que la transformation martensitique provoquent les contraintes prépondérantes 
gouvernant l’évolution de l’ondulation de l’interface métal / oxyde. 
La modification du revêtement protecteur par l’ajout de platine ne permet pas de diminuer 
l’ondulation de l’interface [143]. En effet, il est même important de rappeler que le 
changement de volume cyclique induit par la transformation martensitique est plus important 
dans le cas d’un revêtement (Ni,Pt)Al que dans un revêtement NiAl simple [140]. De plus, 
l’ajout de platine, dans un aluminiure de nickel riche en nickel n’influence pas le coefficient 
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Figure I- 29 – Coefficients d’expansion de divers aluminiures de nickel massifs [156] comparés aux 
coefficients d’expansion thermique des superalliages à base de nickel AM1 et MC2 [157] 
En augmentant la résistance en fluage des revêtements, le platine pourrait retarder 
l’augmentation de la rugosité d’interface. Cependant, très peu de données sont disponibles 
dans la littérature sur l’influence du platine sur les propriétés de fluage des aluminiures de 
nickel en tant que revêtement protecteur de superalliage [158,159]. 
L’ajout d’un élément réactif à un aluminiure de nickel permet quant à lui de modifier la 
résistance en fluage de la couche d’oxyde, ce qui permet de réduire l’ondulation de 
l’interface métal / oxyde. Des études ont montré que des alumines massives dopées par 
l’addition d’un élément réactif (principalement Zr ou Hf) [160-162] ou des alumines provenant 
de l’oxydation d’un aluminiure de nickel contenant un élément réactif [163, 164] étaient plus 
résistantes au fluage. Ainsi, la vitesse de déformation en fluage à 1100°C et sous 100MPa 
d’une couche d’oxyde obtenue par l’oxydation d’un alliage Ni-25Al-20Pt-0.2-Hf est environ un 
ordre de grandeur plus faible que celle d’une couche d’oxyde obtenue par l’oxydation d’un 
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alliage Ni-25Al-20Pt [163]. Une étude récente [165] présente des arguments semblables. 
Dans cette étude, il est montré que plus les superalliages sur lesquels des revêtements 
(Ni,Pt)Al sont déposés sont riches en hafnium et moins l’interface entre le revêtement et la 
couche d’oxyde ondule. L’hafnium du superalliage diffuse à travers le revêtement jusqu’à la 
couche d’oxyde et permet d’augmenter la résistance en fluage de cette dernière. 
3.3. Influence de la diffusion des éléments et impuretés du superalliage sur le 
comportement en oxydation 
L’interdiffusion entre le superalliage et son revêtement protecteur conduit à l’enrichissement 
du revêtement en éléments contenus dans le superalliage. Ces éléments peuvent se 
localiser à l’interface entre le revêtement et la couche d’oxyde, ou même dans la couche 
d’oxyde. Ces éléments peuvent être bénéfiques ou néfastes pour l’adhérence de la couche 
d’oxyde [166, 167]. 
Le chrome, en diffusant à travers la phase β-NiAl, se retrouve en surface de revêtement en 
fin d’élaboration, grâce aux différents traitements thermiques de diffusion effectués après 
aluminisation. Le chrome peut ainsi affecter la croissance de la couche d’oxyde dès le début 
de l’oxydation, si toutefois la surface du revêtement est suffisamment enrichie en chrome. 
Dans ce cas, le chrome peut promouvoir la formation d’alumine stable α [75], car l’oxyde 
Cr2O3 a la même structure cristallographique que l’alumine α. Ainsi l’oxyde Cr2O3 sert de site 
de germination à l’α-Al2O3. En raison de cette formation préférentielle d’α-Al2O3, l’épaisseur 
de la couche d’oxyde formée sera réduite, et les contraintes d’origine thermique en oxydation 
cyclique seront moins fortes. 
Cependant, d’autres éléments contenus dans les superalliages peuvent également diffuser 
jusqu’à la couche d’oxyde et réduire son adhérence. C’est le cas du titane [124, 131, 167], 
dont la diffusion en surface de revêtement peut conduire à la formation de TiO2. La formation 
de cet oxyde non protecteur et non adhérent peut ensuite conduire à l’écaillage de la couche 
d’oxyde environnante. 
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3.4. Formation et propagation de la zone d’interdiffusion 
L’interdiffusion entre le superalliage et le revêtement protecteur modifie également la 
microstructure du superalliage [102, 103, 106, 107, 123-128, 168, 169]. Par départ de nickel 
vers le revêtement et arrivée d’aluminium depuis le revêtement, la microstructure γ/γ’ du 
superalliage se transforme en phase γ’, et même partiellement en phase β.  
Ces transformations de phase dans le superalliage s’effectuent dès l’étape d’aluminisation. 
En effet, l’observation en coupe transverse du superalliage revêtu, après élaboration (Figure 
I- 30), révèle la croissance d’une zone d’interdiffusion dans le superalliage. Cette zone est 
composée de plusieurs couches. Tout d’abord, la couche externe, la plus proche du 
revêtement, est composée de phases riches en éléments γ-gènes (Cr, Mo, Re, W) ou γ’-
gènes (Ti, Ta), dans une matrice β-NiAl. La formation de ces phases est due à la 
sursaturation des éléments γ-gènes et γ’-gènes, lors de la transformation du superalliage en 
phase β-NiAl [136]. 
On observe ensuite une couche contenant des phases riches en éléments γ-gènes et des 
phases β-NiAl dans une matrice γ’-Ni3Al. De même, la formation de ces phases est due à la 
sursaturation des éléments γ-gènes, lors de la transformation du superalliage en phase γ’-
Ni3Al [136]. 
 
Figure I- 30 – Micrographie d’un superalliage revêtu d’un alliage (Ni,Pt)Al (MDC150L) immédiatement 
après élaboration du revêtement [106] 
Lors de l’oxydation à haute température, l’interdiffusion entraîne la croissance de cette zone 
d’interdiffusion entre le superalliage et son revêtement protecteur. La phase γ se transforme 
en phase γ’ de plus en plus profondément au cœur de l’alliage. La structure γ/γ’ du 
superalliage est donc déstabilisée et transformée en une structure monophasée γ’. Les 
éléments γ-gènes, comme le Cr, le Mo, le Re ou le Ru, ont donc tendance à précipiter. Ainsi, 
lors de l’oxydation d’un superalliage revêtu, une zone biphasée contenant des phases TCP 
riches en éléments γ-gènes dans une matrice γ’, se propagent vers l’intérieur du superalliage 
(Figure I- 31). 
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Figure I- 31 - Micrographie d’un superalliage revêtu d’un alliage (Ni,Pt)Al (MDC150L) après 500h 
d’oxydation à 1050°C, sous air de laboratoire [106] 
Cette déstabilisation progressive du superalliage dégrade ses propriétés mécaniques. En 
effet, la formation de TCP dans la zone d’interdiffusion diminue l’effet durcisseur en solution 
solide des éléments γ-gènes compris dans le superalliage, de plus, ces TCP sont des lieux 
de concentrations de contraintes où peuvent s’initier des fissures. 
Cependant la propagation de la zone d’interdiffusion est fortement dépendante des 
différences d’activités chimiques des éléments entre le superalliage et le revêtement 
protecteur. Cette force motrice diminue progressivement et la propagation de la zone 
d’interdiffusion ralentit. Pour de très longues durées [167], l’interdiffusion est très limitée, et la 
cinétique d’oxydation cyclique est linéaire du fait de la formation d’oxydes moins protecteurs 
que l’alumine. Il en découle un appauvrissement important du revêtement en Al, qui 
provoque l’inversement des flux de diffusion dans la zone d’interdiffusion. Le superalliage 
fournit alors de l’Al au revêtement. Pour ces durées d’oxydation, la présence d’une forte 
proportion de phase γ dans le revêtement et la zone d’interdiffusion provoque la re-
dissolution des phases TCP riches en éléments γ-gènes. 
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3.5. Formation et propagation des Zones de Réaction Secondaires 
Lors de l’aluminisation des superalliages de 3ième et 4ième génération, une seconde zone de 
déstabilisation du superalliage se forme, la Zone de Réaction Secondaire, ou SRZ2 (Figure I- 
32) [23, 25, 168-173]. 
 
Figure I- 32 – Micrographie des zones crées entre un superalliage de 4
ième
 génération et son 
revêtement protecteur, après aluminisation [25] 
3.5.1. Déstabilisation du superalliage par recristallisation cellulaire 
Les zones de réaction secondaire s’initient, puis se propagent, par un processus simultané 
de recristallisation et de réaction cellulaire [23, 25, 170-173]. Les réactions cellulaires 
transforment une solution solide sursaturée, α’, en une « cellule » biphasée α / β. La phase α 
est structurellement identique à α’ mais non sursaturée, et β est une nouvelle phase riche en 
éléments sursaturant de α ‘. Une interface de forte désorientation sert de front de réaction, et 
est caractérisé par une forte mobilité. La force motrice des réactions cellulaires est la 
sursaturation de la phase α’ [24, 26-28]. 
En ce qui concerne la formation des SRZ, la réaction cellulaire transforme la microstructure 
monocristalline γ / γ’ du superalliage en une structure polycristalline, contenant des phases γ 
et TCP dans une matrice γ’ [23]. Cette transformation n’a lieu que dans les alliages riches en 
éléments γ-gène comme le rhénium et le ruthénium. Ainsi, la réaction cellulaire semble 
gouvernée par la sursaturation de la phase γ-Ni de l’alliage [171].  
La zone de réaction secondaire se forme, le plus souvent, lors de l’étape d’aluminisation 
sous une zone primaire d’interdiffusion. En effet, l’interdiffusion entre le revêtement et le 
superalliage contribue à diminuer la fraction de phase γ-Ni dans le superalliage proche du 
revêtement. Ainsi, dans cette zone, la sursaturation en éléments d’alliage de la phase γ-Ni 
augmente, et la formation de la SRZ est facilitée. 
                                               
2
 Secondary Reaction Zone 
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Un autre phénomène est aussi influant sur la formation des SRZ : l’apport d’énergie en 
surface du superalliage avant aluminisation. L’influence de la préparation de surface 
(sablage, polissage, polissage électrolytique, …) avant le dépôt d’aluminiure de nickel a ainsi 
été étudiée [23, 172]. Pour Walston et al [23], un polissage électrolytique du superalliage 
avant aluminisation empêcherait la formation de SRZ entre un superalliage de 3ième 
génération (alliage expérimental nommé 5A3) et un revêtement β-(Ni,Pt)Al. Cependant, 
Suzuki et al [172] ont observé une croissance de la SRZ plus rapide après un polissage 
électrolytique d’un superalliage de 4ième génération revêtu par β-(Ni,Pt)Al. 
Enfin, l’ajout de platine au revêtement protecteur augmente la profondeur de la zone de 
réaction secondaire [23]. 
3.5.2. Influence de la composition chimique du superalliage 
3.5.2.1. Effet de la structure dendritique du superalliage sur l’initiation des SRZ 
L’initiation d’une zone de réaction secondaire dépend beaucoup de la composition locale de 
la phase γ-Ni. Or cette concentration diffère suivant l’emplacement dans la structure 
dendritique du superalliage. En effet, des éléments comme le rhénium, le ruthénium et le 
tungstène ont fortement tendance à ségréger dans les corps de dendrite de l’alliage [20-22, 
24, 171]. Ainsi la sursaturation en élément d’alliage de la phase γ-Ni augmente dans les 
corps de dendrite de l’alliage, et les corps de dendrite sont des sites privilégiés pour 
l’initiation des SRZ [23, 171] (Figure I- 33). 
 
Figure I- 33 - Influence de la structure dendritique d’un superalliage de 4
ième
 génération sur l’initiation 
de la SRZ après une aluminisation interrompue après 15 minutes à 1080°C [171] 
Dans leur étude, Das et al [171] présentent un mécanisme d’initiation de la zone de réaction 
secondaire (Figure I- 34). Cette zone s’initierait dans les corps de dendrite de l’alliage, où la 
force motrice est la plus importante. Ensuite, des « cellules » s’initieraient dans les espaces 
interdendritiques et coalesceraient avec celles des corps de dendrite par croissance latérale. 
Le front de transformation serait ainsi toujours plus profond dans les corps de dendrite. 
                                               
3
 Composition chimique (en pourcents massiques) de l’alliage 5A 
Ni : Bal ; Co : 12,5 ; Cr : 4,5 ; Al : 6,3 ; Ta : 7,0 ; Re : 6,3 ; W : 5,8 
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Figure I- 34 – Scénario de formation d’une zone de réaction secondaire dans les superalliages de 
4
ième
 génération selon [171] 
3.5.2.2. Effet des éléments d’alliage sur l’initiation des SRZ 
En plus de la structure dendritique, l’ajout de certains éléments au superalliage peut avoir 
des conséquences importantes sur la formation des SRZ. L’influence de l’ajout de ruthénium 
a beaucoup été étudiée [10, 170-174]. Pour rappel, l’ajout de cet élément marque la 
transition entre les superalliages de 3ième et 4ième génération. Pour plusieurs auteurs [10, 
170], l’ajout de ruthénium à un alliage permet de réduire la formation de SRZ sous un 
revêtement (Ni,Pt)Al. L’explication de cet effet bénéfique du ruthénium est la réduction du 
coefficient de partage du rhénium entre la phase γ et la phase γ’ de l’alliage [10].  
Cependant, d’autres auteurs ont observé que l’ajout de ruthénium accélérait la propagation 
des SRZ [172-174]. Pour l’un de ces auteurs [172, 173], l’ajout de ruthénium permet de 
stopper la formation de phases TCP sous la SRZ. Or ces phases TCP, qui sont présentes 
dans les alliages de plus faible concentration en ruthénium, agissent comme une barrière 
limitant la propagation de la SRZ. Ainsi, la SRZ se propage plus lentement dans un alliage 
peu enrichi en Ru. 
Selon plusieurs auteurs [10, 171, 175], l’ajout de cobalt permet également de réduire la 
formation de la SRZ. L’effet du cobalt sur la formation des SRZ serait, comme pour le 
ruthénium, dû à la réduction du coefficient de partage du rhénium entre la phase γ et la 
phase γ’ de l’alliage [10]. 
Enfin il a également été remarqué que l’initiation des SRZ était favorisée dans les alliages 
sans chrome [171]. 
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3.5.2.3. Influence sur les cinétiques de propagation des SRZ 
Les cinétiques de propagation des SRZ ont été mesurées dans différents superalliages sous 
des revêtements d’aluminiure de nickel simple [170, 171] ou modifié au platine [23, 175]. Les 
cinétiques mesurées sont toutes ajustables par une loi parabolique simple ( tkdd .20
2  ). 
Les coefficients paraboliques de propagation, k, des SRZ sont regroupés dans le Tableau I- 
1. 
Tableau I- 1 – Cinétiques de propagation des SRZ mesurées dans différentes études [23, 170, 171, 
175] 
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En comparant ces différentes études, il est difficile déterminer des tendances reliant les 
cinétiques de propagation des SRZ aux compositions des alliages. 
Cependant, l’étude de Lavigne et al [175] permet de comparer les cinétiques mesurées sur 
un alliage MCNG et un alliage « MCNG modifié au cobalt ». Le remplacement de 10% 
massiques de nickel par du cobalt a permis de réduire la cinétique de propagation des SRZ 
d’environ un ordre de grandeur. 
3.5.3. Nocivité des SRZ 
La zone de réaction secondaire présente des phases TCP fragiles, et est polycristalline. 
Ainsi, les excellentes propriétés mécaniques du superalliage à haute température sont 
grandement réduites. 
Selon Walston et al [23], la formation d’une SRZ conduit à : 
 la réduction de la section efficace du superalliage, et donc à une augmentation des 
contraintes dans la partie saine de l’alliage 
 l’initiation de fissures aux niveaux des joints de grains (γ’ / γ’) ou des interfaces (TCP / 
γ’). 
Dans une étude plus récente, Lavigne et al [25] ont effectué des essais de fluage (950°C / 
300 MPa, 1050°C / 150 MPa, 1150°C / 100 MPa) sur des superalliages MCNG et des 
systèmes MCNG / β-(Ni,Pt)Al. Les durées de vie en fluage des superalliages revêtus sont 
réduites par rapport à celles des alliages nus. Si on reprend ces résultats en calculant une 
contrainte mécanique effective, c’est à dire rapportée à la section saine de l’alliage en fin 
d’essais, les durées de vie en fluage des superalliages revêtus sont équivalentes à celles 
des superalliages nus. Ce résultat signifie que la réduction de la durée de vie en fluage des 
superalliages revêtus est principalement due à la réduction de la section saine du 
superalliage. 
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Des fractographies ont été effectuées en fin de test de fluage sur les systèmes MCNG / 
(Ni,Pt)Al (Figure I- 35). On observe que des fissures se sont initiées aux niveaux des joints 
de grains et des interfaces de la SRZ. Ces fissures se sont propagées le long de ces joints 
de grains et interfaces, et ensuite le long de l’interface entre la SRZ et le superalliage sain. 
Ces fissures ne se propagent dans le superalliage sain qu’en fin de vie du système. Cela est 
cohérent avec le fait que la section « SRZ » n’est pas porteuse de charge mais ne dégrade 
pas la résistance au fluage de la zone ’ saine. 
 
Figure I- 35 – Fissures initiées aux joints de grains et interfaces d’une zone de réaction secondaire 
dans un alliage MC544 (équivalent laboratoire du MCNG) après 199 h de fluage à 1050°C sous 150 
MPa (MEB-BSE) [25] 
Dans l’étude de Lavigne et al [25], des essais de fatigue oligocyclique ont été effectués à 
950°C. Là encore, les systèmes revêtus présentent des durées plus faibles que les 
superalliages nus. Mais cette fois, l’abattement de durée de vie demeure après correction de 
la contrainte appliquée. 
Durant ces tests, des fissures normales à la direction de sollicitation (fissures verticales sur 
la Figure I- 36) se forment à travers le revêtement à partir de défauts préexistants. Ces 
fissures se rejoignent ensuite pour se propager le long de l’interface entre la SRZ et le 
superalliage sain. Cette fissure principale se propage jusqu’au délaminage de l’ensemble 
« revêtement / ZPI / SRZ ». 
 
Figure I- 36 – Systèmes MCNG / (Ni,Pt)Al après 7010 cycles de fatigue oligocyclique à 950°C (en 
déformations imposées) [25] 
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Ces essais de fatigue ont clairement montré que la faible résistance mécanique de la SRZ 
entraîne une ruine prématurée du système complet. Cette ruine précoce en fatigue n’est pas 
uniquement due à la réduction de la section saine du superalliage. 
La cinétique de croissance parabolique de la SRZ transforme rapidement le superalliage. 
Après 300h de traitement de diffusion à 1100°C, la SRZ présente une profondeur de 150µm 
(superalliage MCNG) [10]. Ainsi, la détérioration des propriétés mécaniques du système, due 
à la formation de la SRZ, doit être pris en compte lors d’un éventuel dimensionnement 
d’aube à paroi mince (~1mm). 
3.5.4. Moyens pour la réduction de la formation des SRZ 
Afin de réduire l’influence négative de la SRZ au niveau mécanique, des moyens ont été 
envisagés pour réduire ou stopper leur formation. 
Premièrement, la solution la plus évidente consiste à changer la composition de l’alliage. 
Cependant, une diminution de la concentration en éléments γ-gènes réfractaires diminuerait 
les propriétés mécaniques à haute température de l’alliage. Ainsi, un compromis est à 
trouver pour que le superalliage présente de hautes propriétés mécaniques et une bonne 
stabilité chimique. 
La préparation de surface avant aluminisation doit aussi être optimisée, compte tenu de son 
influence déjà abordée dans cette revue bibliographique. 
Pour Walston et al [23], la formation de la SRZ peut également être réduite par la diminution 
de la différence de compositions chimiques entre les corps de dendrite et les espaces 
interdendritiques. Cependant, cette réduction n’est rendue possible que par de long 
traitements thermiques de mise en solution [19, 21], coûteux industriellement. Murphy et 
Walston [176] ont étudié l’influence de la durée de traitement thermique de mise en solution 
sur la formation des SRZ. Ils revendiquent ainsi que la formation de SRZ est stoppée, dans 
le système « René N6 / -(Ni,Pt)Al », pour une différence de concentration en rhénium entre 
les corps de dendrite et les espaces interdendritiques inférieure à 40%. Cette diminution de 
différence de concentration est permise par un traitement thermique de 6 heures à 1321°C. 
Das et al [171] ont par contre observé la formation d’une SRZ dans un de leur alliage d’étude 
(14% mass. de ruthénium) après aluminisation simple. Cet alliage avait préalablement subi 
un traitement de mise en solution de 142h à 1360°C. 
De nombreux brevets proposent également des solutions contre la formation de ces SRZ 
[176-182]. Beaucoup d’entre eux préconisent une étape de carburation [177-179] ou de 
nitruration [180] avant aluminisation. Les carburations s’effectuent le plus souvent par dépôt 
CVD sous une atmosphère CH4 / H2, à une température comprise entre 900°C et 1100°C. La 
nitruration s’effectue quant à elle sous une atmosphère NH3 / H2, ou N2 / H2 / He, à des 
températures de 700°C à 1050°C. Ces traitements permettent de former des carbures ou 
nitrures avec les éléments γ-gènes. La formation de ces carbures ou nitrures permet de 
réduire la sursaturation de la phase γ-Ni du superalliage et ainsi réduire la formation des 
SRZ après aluminisation. Schaeffer et al [177] revendiquent qu’une carburation de 1 h à 
1070°C sous une atmosphère CH4 / H2 d’un superalliage R 162 permet de stopper la 
formation de SRZ après la formation d’un revêtement (Ni,Pt)Al. 
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D’autres brevets [181, 182] préconisent l’ajout d’une couche intermédiaire entre le 
superalliage et le revêtement. Wing [181] préconise de déposer une couche de chrome ou 
de cobalt sur le superalliage, tandis que Zhao et al [182] préconisent le dépôt d’une couche 
mixte de ruthénium, chrome, aluminium, platine, cobalt et nickel. 
Wing [181] revendique que le dépôt de chrome ou de cobalt permet de stopper la formation 
des SRZ après 100h d’oxydation à 1100°C. 
La formation des SRZ se fait donc par un processus commun de réaction cellulaire et de 
recristallisation. Ces zones sont polycristallines et présentent des phases γ-Ni et TCP dans 
une matrice γ’-Ni3Al. L’initiation et la croissance d’une SRZ est fortement dépendante de la 
composition du superalliage, ainsi que de sa préparation de surface avant la formation du 
revêtement protecteur. 
La présence d’une SRZ dégrade les propriétés mécaniques du superalliage, en réduisant la 
section effective du superalliage et en facilitant l’initiation de fissures aux joints de grains et 
interfaces. Ainsi, des solutions ont été développées pour limiter leur formation comme l’étape 
de carburation ou nitruration du superalliage avant aluminisation. 
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4. Barrière de Diffusion 
Dans le paragraphe précédent, il a été montré que l’interdiffusion entre le superalliage et son 
revêtement protecteur pouvait avoir des conséquences néfastes sur la durée de vie des 
revêtements protecteurs. La principale conséquence est l’appauvrissement du revêtement 
en aluminium. Dans sa thèse, Vialas [183] a quantifié la quantité d’aluminium perdu par 
interdiffusion dans divers systèmes « superalliage / (Ni,Pt)Al » sans barrières thermiques, et 
a comparé cette valeur avec la quantité d’aluminium consommé par oxydation pendant la 
même durée. Ainsi, les revêtements perdaient entre 2 et 8%, en fonction du superalliage, de 
leur aluminium par oxydation pendant 100h à 1050°C, tandis que, pendant la même durée 
20 à 35% de leur aluminium était perdu par diffusion vers le superalliage. La perte d’Al plus 
importante par interdiffusion que par oxydation était confirmée après 6 cycles de 300 h à 
1050°C, puis, pour des très longues durées (plus de 15000 heures) la tendance s’inversait et 
l’oxydation consomme plus d’Al du revêtement que l’interdiffusion. 
L’augmentation des performances des revêtements protecteurs de superalliages pourrait 
passer par le développement d’une couche intermédiaire de barrière de diffusion [184-193]. 
Placée entre le superalliage et son revêtement protecteur, cette couche permettrait de limiter 
le départ d’aluminium du revêtement par diffusion vers le substrat. Ainsi, la composition en 
aluminium du revêtement resterait assez importante pour former une couche protectrice 
d’alumine, en cas d’écaillage. 
Avant de commencer à décrire les principaux développements de barrière de diffusion pour 
notre application, il est intéressant de préciser qu’initialement l’ajout de platine fut motivé par 
la perspective de créer une barrière de diffusion pour limiter la perte d’aluminium du 
revêtement par diffusion vers le substrat [194]. Ensuite, dans les années 1980, Meier et 
Pettit [100] ont avancé le fait que l’ajout de platine pouvait limiter la quantité d’aluminium du 
revêtement perdu par diffusion vers le substrat. Cette idée de Meier et Pettit fut d’ailleurs 
confirmée par Gleeson et al. [48]. Dans cette étude, il a été prouvé que le platine réduit 
fortement l’activité de l’aluminium. Ainsi la présence de platine en surface du revêtement 
permet d’abaisser localement l’activité de l’aluminium et provoque un flux d’aluminium vers la 
surface du revêtement, et non vers le substrat. 
Certains auteurs [124, 195] pensent que les phases TCP formées dans la zone 
d’interdiffusion peuvent jouer le rôle de barrière de diffusion. Poquillon et al. [195] suggèrent 
qu’une forte précipitation de phases TCP, entre le superalliage et son revêtement, peut 
ralentir l’interdiffusion en allongeant les chemins de diffusion des éléments diffusant. Pour 
qu’une telle hypothèse soit valide, il faut que la diffusion des éléments diffusant soit 
négligeable dans les phases TCP. Cette idée est déjà avancée par Göbel et al. [124] qui 
considèrent que la formation de phases TCP de formes allongées et perpendiculaires aux 
directions des flux de diffusion, peut réduire l’interdiffusion. Luthra [196] propose également 
qu’une dispersion de fines particules d’oxydes entre le superalliage et le revêtement 
protecteur pourrait limiter l’interdiffusion. Il propose également un modèle pour simuler la 
diffusion d’un élément à travers cette dispersion d’oxyde. 
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4.1. Barrière de diffusion basée sur une couche d’oxyde 
Pour des températures d’utilisation variant de 1050°C à 1100°C, certains auteurs [197-200] 
ont développé des barrières de diffusion à base d’oxyde d’aluminium, comme γ-Al2O3, ou de 
composés Ti-Al-O-N ou Al-O-N. Parmi ces matériaux, le composé Al-O-N est le plus efficace. 
En plus de limiter les flux de diffusion entre le superalliage et le MCrAlY, une couche 
composée d’Al-O-N est très stable à haute température, car l’ajout d’azote permet de 
stabiliser la structure amorphe du dépôt initial. Dans les travaux de Cremer et al. [199], 
l’efficacité du dépôt de γ-Al2O3 en tant que barrière de diffusion a été réduite par sa 
transformation en α-Al2O3. La transformation γ  α a pu induire, par un changement de 
volume, l’initiation de fissures favorisant l’interdiffusion entre le superalliage et son 
revêtement MCrAlY. 
L’alumine α possède une structure hexagonale compacte, avec peu de défauts ponctuels, et 
elle ne subit pas de transformation de phase entre la température ambiante et sa 
température de fusion. Ainsi, -Al2O3 est un matériau qui possède des propriétés 
intéressantes pour une application de barrière de diffusion. Plusieurs travaux [184, 185] ont 
donc consisté à vérifier la possibilité de déposer une couche d’alumine α-Al2O3 sur un 
superalliage et ensuite de quantifier son efficacité en tant que barrière de diffusion entre un 
superalliage CMSX-4 et un revêtement de type NiCoCrAlY. Tout d’abord, Müller et al. [184] 
ont montré que la méthode de dépôt CVD permettait de déposer une couche dense et 
adhérente de α-Al2O3 d’environ 3µm d’épaisseur. Cependant, un dépôt préalable de TiN 
d’1µm d’épaisseur était nécessaire pour obtenir un dépôt d’une couche d’alumine compacte. 
Ensuite, Müller et al. [185] ont testé l’efficacité de cette barrière TiN / Al2O3, entre un 
superalliage CMSX-4 et un revêtement NiCoCrAlY. Après 10 heures de traitement thermique 
sous atmosphère inerte à 1100°C, les échantillons sans barrière de diffusion (CMSX-4 / 
NiCoCrAlY) présentent une zone d’interdiffusion de 6µm d’épaisseur, tandis que les 
échantillons avec barrière de diffusion ne présentaient aucun signe d’interdiffusion. Après 
100h à 1100°C, la couche de barrière de diffusion reste également intacte, et chimiquement 
stable (Figure I- 37). 
  
(a) (b) 
Figure I- 37 – Profils de concentration chimique obtenus par spectrométrie par dispersion de 
longueurs d’onde sur un système CMSX4 / NiCoCrAlY recuit 10h à 1100°C sur atmosphère inerte (a) 
et sur un système CMSX4 / TiN-Al2O3 / NiCoCrAlY recuit 100h à 1100°C (b) 
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Malgré l’aspect prometteur de l’alumine pour limiter l’interdiffusion, des réserves peuvent être 
émises quant à la résistance en oxydation cyclique d’un système avec une barrière de 
diffusion à base d’alumine. Les différences de coefficients d’expansion thermique entre 
l’alumine, le superalliage et le revêtement pourraient causer des contraintes d’origine 
thermique extrêmement fortes. 
Une autre équipe a aussi tenté de développer récemment une barrière de diffusion à base 
d’α-Al2O3 [201, 202]. La couche d’oxyde a été développée par l’oxydation du superalliage, 
sous faible pression d’oxygène, dans un équipement de dépôt EB-PVD. En chauffant le 
substrat grâce au balayage du faisceau d’électron, une couche mixte d’-Al2O3, NiO et 
Cr2O3, d’épaisseur variant de 200nm à 500nm, a pu être ainsi créée. Cette barrière de 
diffusion permet de ralentir l’appauvrissement du revêtement en aluminium et chrome. Enfin, 
en augmentant la puissance du faisceau d’électron et/ou en modifiant la pression partielle 
d’oxygène, une barrière de diffusion entièrement composée d’-Al2O3 pourrait être obtenue. 
Après avoir déposé ou fait croître une BD dense à base d’alumine, il est impossible de 
revêtir le système « superalliage / BD » par un aluminiure de diffusion. Un revêtement 
« overlay » de type MCrAlY doit alors être mis en place. 
4.2. Dépôt dense d’une couche enrichie en éléments réfractaires 
Narita et al. [186-192] ont récemment développé plusieurs barrières de diffusion basées sur 
des alliages contenant des éléments réfractaires, et plus spécialement du rhénium. Ces 
barrières de diffusion ont été déposées sur plusieurs substrats, comme le TMS-82+ [186-
188], l’Hastelloy-X [186, 187, 189], l’IC6 [190] et le TMS-138 [191, 192], avec des 
revêtements protecteurs en aluminiure de nickel. De tous ces travaux, un procédé de 
fabrication de barrière de diffusion général peut être déduit. Il est composé : 
(1) d’un co-dépôt électrolytique de Ni-Re, contenant 70% atomiques de rhénium, sur le 
superalliage à revêtir 
(2)  d’un co-dépôt électrolytique de Ni-W, contenant 20% atomiques de tungstène 
(3) d’un dépôt électrolytique de nickel (5µm) 
(4) d’une étape de chromisation en phase vapeur 
(5) d’un dépôt électrolytique de nickel (de 30 à 70µm), avec l’addition éventuelle de 
particules de zirconium de 1 à 3µm de diamètre 
(6) d’une étape d’aluminisation en phase vapeur 
L’enjeu de ce procédé est de former entre le superalliage et le revêtement, formé lors de la 
dernière étape du procédé, une couche dense, composée d’un intermétallique riche en Re, 
W et Cr. La phase visée par ce procédé est la phase σ(Re(W)-Cr-Ni), visible sur la section 
isotherme à 1150° du diagramme de phase ternaire Ni-Cr-Re [203] (Figure I- 38). Cette 
phase a une température de fusion très élevée (2284°C) ce qui laisse penser que la diffusion 
y est très limitée aux températures d’applications visées. 
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Figure I- 38 – Section isotherme à 1150°C du diagramme de phase ternaire Ni-Cr-Re [203] 
Une étude [186] sur des couples de diffusion Re / Ni et Re / (1-x)Ni-xAl, avec x=0.12, 0.25 et 
0.5 a été menée à 1100°C pour quantifier la stabilité d’une barrière de diffusion à base de Re 
entre un superalliage et un revêtement protecteur β-NiAl. La cinétique de diffusion du 
rhénium dans γ-Ni est très faible, ce qui est en en accord avec le coefficient d’interdiffusion 
entre le nickel et le rhénium calculé par Karunaratne et al. [204]. Cependant, la Figure I- 39 
montre que la limite de solubilité du rhénium dans γ-Ni est importante, ce qui peut détériorer 
la stabilité de la barrière de diffusion vis-à-vis du superalliage pour de longue durée 
d’oxydation. Les couples de diffusion Re / 75%at.Ni - 25%at.Al et Re / 50%at.Ni - 50%at.Al 
sont très stables, et montrent très peu d’interdiffusion après 100h à 1100°C. Ce constat est 
en accord avec les très faibles limites de solubilités du Re dans les phases γ’-Ni3Al et β-NiAl, 
observables sur la Figure I- 39. 
 
Figure I- 39 - Section isotherme à 1040°C du diagramme de phase ternaire Ni-Al-Re [205] 
Les procédés de fabrication de ces barrières enrichies en éléments réfractaires sont très 
complexes et nécessitent une grande quantité d’opérations. Cependant, ils peuvent être 
modifiés en fonction de la composition chimique du superalliage. Par exemple, dans le cas 
d’un dépôt de barrière de diffusion sur les alliages IC6 [190] et Hastelloy-X [189], le second 
co-dépôt de Ni-W n’est pas effectué, car les alliages ont une concentration chimique en 
molybdène importante. Le Mo contenu dans l’alliage intervient ainsi dans la formation de la 
barrière de diffusion, en formant un composé intermétallique Re / Cr / Mo. Dans l’étude de 
Katsumata et al. [189], on peut considérer, d’après la section isotherme à 1150°C du 
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diagramme de phase ternaire Ni-Re-Mo [203], que la phase constitutive de la barrière de 
diffusion, dès la fin de l’élaboration du système, est la phase σ(Re-Mo-Ni). 
Dans toutes les études de l’équipe Narita, les barrières de diffusion développées sont 
efficaces pour limiter l’interdiffusion, et prolonger la durée de vie du revêtement protecteur 
(Figure I- 40). 
 
Figure I- 40 – Cinétiques d’oxydation cyclique à 1150°C de l’alliage IC6 nu (□), de l’alliage IC6 revêtu 
d’un alliage de type aluminiure de nickel (●) et de l’alliage IC6 revêtu d’une barrière de diffusion à 
base de rhénium et d’un alliage de type aluminiure de nickel (▲) [190] 
Dans cette étude [190], après 300h d’oxydation à 1150°C, la couche d’oxyde du système 
avec BD est exclusivement composée d’-Al2O3, contrairement au système sans BD qui 
présente une couche d’oxyde mixte, composée de NiO, de NiAl2O4 et d’-Al2O3. De plus, la 
quantité d’aluminium du revêtement ayant diffusé vers le superalliage est grandement 
réduite après 300h d’oxydation à 1150°C grâce à l’ajout de la BD (Figure I- 41). 
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Sans BD Avec BD
 
Figure I- 41 – Microstructures et profils de concentration chimique après 300h d’oxydation à 1150°C 
des systèmes sans (a, b) et avec BD à base de rhénium (c, d) [190] 
Dans le système sans BD, on observe la formation de SRZ d’environ 200µm de profondeur, 
après 300h d’oxydation à 1150°C (Figure I- 41). Après la même durée d’oxydation, le 
système avec BD présente une zone déstabilisée de seulement 25µm de profondeur. De 
plus, cette zone déstabilisée, monophasée γ-Ni, n’est pas issue d’un processus de 
recristallisation cellulaire et serait moins pénalisante d’un point de vue mécanique (Figure I- 
41). 
Cependant l’efficacité de ces barrières de diffusion dépend fortement des paramètres 
expérimentaux utilisés lors de l’élaboration. Dans l’étude de Sumoyama et al. [191], deux 
étapes de chromisation, « Haute activité » ou « Basse Activité », ont été testées dans deux 
procédés différents. Après 100h d’oxydation à 1150°C, le système ayant subi la chromisation 
« Basse Activité » présente une zone d’interdiffusion de seulement 10µm de profondeur 
(Figure I- 42-b). Par contre, le système ayant subi la chromisation « Haute Activité » 
présente une zone de dense précipitation de phases TCP en forme de plaquettes d’une 
profondeur d’environ 100µm. 
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Figure I- 42 – Microstructures de systèmes avec BD oxydés 100h à 1150°C et ayant subi une étape 
de chromisation « Haute Activité » (a) ou « Basse Activité » (b) durant leur fabrication [191] 
La résistance mécanique d’un système avec une telle BD en oxydation cyclique de longue 
durée pourrait être réduite compte tenu des différences de coefficient d’expansion thermique 
entre la barrière de diffusion à base de rhénium, le superalliage et le revêtement protecteur. 
Aucune donnée concernant le coefficient d’expansion thermique de la phase σ n’a été 
trouvée pour confirmer cette hypothèse. 
De plus, la température de transition « fragile / ductile » de la phase σ devra être déterminée, 
pour mieux connaître les propriétés mécaniques de cette couche aux températures d’usage. 
Des essais de fatigue devront également être effectués pour vérifier si ce type de BD n’initie 
pas précocement des fissures. Enfin le comportement en oxydation de la phase σ devra être 
connu, dans le cas d’une fissuration profonde à travers la totalité du revêtement. 
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5. Système Barrière Thermique 
Les revêtements en aluminiures de nickel sont une solution très performante pour protéger 
les superalliages qui constituent les aubes de turbines aéronautiques. Cependant pour 
augmenter la durée de vie de ces revêtements, ou pour les utiliser à des températures 
supérieures, des systèmes de refroidissement interne ont été mis en place dans les aubes 
de turbines aéronautiques. La Figure I- 43 montre d’ailleurs les gains obtenus sur les 
températures en entrée de turbine (représentées par des croix sur la Figure I- 43) grâce à 
ces techniques de refroidissement internes. Les superalliages ont donc pu être utilisés à des 
températures dépassant leurs températures limites d’utilisation intrinsèques (représentées 
par les zones grisées sur la Figure I- 43). 
 
Figure I- 43 - Evolution des températures d’usage des superalliages à base de nickel et de leur 
température limite d’utilisation [2]. 
Cette volonté d’augmenter les températures d’usage des aubes en superalliages à base de 
nickel au delà de la température limite d’utilisation du superalliage est à l’origine du 
développement des systèmes « Barrières Thermiques ». 
5.1. Description 
La Figure I- 44 représente schématiquement un système « Barrière Thermique » en coupe 
transverse. Ainsi, de l’intérieur de l’aube vers l’extérieur, ces systèmes sont composés : 
 d’un superalliage à base de nickel 
 d’un revêtement protecteur, appelé couche de liaison 
 d’une couche de céramique 
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Figure I- 44 - Schéma représentatif d’un système « Barrière Thermique » 
5.1.1. La couche de céramique 
La couche de céramique est, le plus couramment, composée de zircone partiellement 
stabilisée à l’yttrine (Y2O3-ZrO2, avec de 6 à 8% massiques d’Y2O3), qui présente une 
conductivité thermique d’environ 2 W.m-1.K-1 au-dessus de 800°C sous une forme dense 
[206, 207]. Cependant, de part les méthodes de dépôt de la couche de céramique, celle-ci 
est poreuse et sa conductivité thermique s’en trouve abaissée vers 1 W.m-1.K-1. Cette faible 
conductivité thermique permet d’isoler thermiquement le système sous-jacent. Comme le 
montre la Figure I- 44, un gain d’environ 100°C peut être obtenu par une couche de 
céramique de 100µm. 
La zircone yttriée possède également un coefficient d’expansion thermique élevé pour une 
céramique (11.10-6K−1 [208]), ce qui permet de limiter l’écart avec un coefficient typique de 
superalliage (14-15.10−6.K−1). Enfin, la ténacité élevée de la phase métastable t’ [209] liée à 
sa structure quadratique permet de ralentir une éventuelle propagation de fissure. 
Cette céramique est déposée principalement par EB-PVD (Electron Beam-Physical Vapour 
Deposition) ou par APS (Air Plasma Sprayed) [208, 210-212]. Ces différents procédés 
confèrent à la couche de céramique, soit de meilleures propriétés mécaniques, soit une 
meilleure isolation thermique, en fonction de la structure obtenue. Typiquement, le procédé 
EB-PVD permet de déposer une couche de céramique de plus haute conductivité thermique 
que les céramiques déposées par APS (~1,5 W.m-1.K-1 par EB-PVD contre ~0,75 W.m-1.K-1 
par APS [212]) mais présentant une microstructure colonnaire ayant une tolérance 
supérieure aux déformations et chocs thermiques [211, 212]. 
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5.1.2. La couche de liaison 
Du fait de la porosité de la barrière thermique, et de toutes façons parce que la zircone 
yttriée est un très bon conducteur ionique par les ions oxygène, la couche de liaison sous-
jacente n’est pas protégée de l’oxydation. Elle doit donc former une couche d’oxyde à 
croissance lente, protectrice et adhérente. L’adhérence de la couche d’oxyde est primordiale, 
dans les systèmes barrière thermique. En effet, un écaillage de couche d’oxyde peut 
provoquer la perte de la barrière thermique et donc une élévation locale importante de la 
température. 
Les couches de liaison les plus couramment utilisées sont donc des revêtements 
aluminoformeurs, de type β-(Ni,Pt)Al ou MCrAlY [36-40]. Des revêtements dits « /’ » [213-
217], dont les plus simples sont utilisés en production, consistent en un simple dépôt 
électrolytique de platine suivis d’un traitement thermique de diffusion [213, 215-216]. Un 
nouveau type de revêtement « /’ » a été récemment développé par Gleeson et al. [214, 
217]. Dans ce cas, le dépôt électrolytique de platine est suivi d’une aluminisation afin 
d’obtenir un revêtement riche en Al (typiquement 21 at%) sans formation de phase béta. Une 
cémentation conjointe d’Al et d’Hf peut également être effectuée afin d’ajouter un élément 
réactif. Remarquons que les deux types de procédés (Pt seul ou Pt plus aluminisation) 
conduisent à un enrichissement de la surface des superalliages en Pt et Al, grâce à l’effet du 
platine sur l’activité de l’aluminium [48]. Ceci apporte au système une bonne résistance à 
l’oxydation et la corrosion haute température 
5.2. Dégradation des systèmes « Barrière Thermique » 
La nature des différentes couches utilisées dans les systèmes « Barrières Thermiques » 
dépend fortement de l’application envisagée. Ainsi, une grande diversité de systèmes peut 
être développée, et autant de modes de dégradation différents peuvent être envisagés. Ces 
modes de dégradation dépendent à la fois des matériaux utilisés dans les différentes 
couches du système, mais aussi des conditions d’utilisation de celui-ci [208, 212, 218-230]. 
De manière générale, la durée de vie des systèmes « Barrière Thermique » est gouvernée 
par l’adhérence ou l’intégrité de la couche de zircone yttriée. Une dégradation de ce 
revêtement exposerait les parties métalliques du système à des températures plus élevées 
et à une dégradation prématurée du système.  
Evans et al. [230] ont proposé deux principaux types de dégradations pour les barrières 
thermiques déposées par EB-PVD sur un aluminiure de nickel (Figure I- 45). 
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Figure I- 45 - Différents types de dégradation de systèmes « Barrière Thermique » [230] 
Les dégradations intrinsèques dépendent fortement de l’état de surface initial de la couche 
de liaison [220, 225], et par conséquent de celui de la couche d’oxyde sur laquelle est 
déposée la couche de zircone yttriée. 
Lorsque la couche de liaison présente initialement des aspérités de surface (joint de grain de 
l’aluminiure de nickel, effet d’une étape de sablage), la durée de vie du système global est 
contrôlée par la propagation de défauts, initiés au niveau de ces aspérités. Cette propagation 
est due à plusieurs types de contraintes s’exerçant dans la couche d’oxyde, qui sont 
générées lors de la croissance de celle-ci [231] ou lors des refroidissements en 
fonctionnement cyclique. Les différences de coefficients d’expansion thermique entre la 
couche d’oxyde et la couche de liaison sont à l’origine de ce second type de contrainte [218, 
223]. L’initiation et la propagation de défauts peuvent également être dues à l’augmentation 
progressive de la rugosité de l’interface entre le revêtement et la couche d’oxyde (Figure I- 
46). 
Dans ces deux cas, la propagation de fissure peut s’effectuer soit à travers la couche 
d’oxyde, soit aux interfaces entre la couche d’oxyde et les couches environnantes, selon 
l’adhérence des différentes couches. Cette propagation de défauts contribue à diminuer 
l’énergie d’adhésion du système [233]. 
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Figure I- 46 – Endommagement progressif en oxydation cyclique à l’interface entre la couche d’oxyde 
et la barrière thermique du à l’augmentation de la rugosité de l’interface entre le revêtement protecteur 
et la couche d’oxyde [232] 
Dans le cas d’une interface plane et sans défaut, l’écaillage de la couche de céramique peut 
s’effectuer par délaminage à l’interface entre la couche d’oxyde et la couche de liaison. Ce 
délaminage est principalement causé par les contraintes de compression s’appliquant dans 
la couche d’oxyde (contraintes de croissance à haute température qui s’ajoutent aux 
contraintes d’origine thermique lors du refroidissement). Dans ce cas, la durée de vie du 
système « Barrière Thermique » dépend énormément de l’adhérence de la couche d’oxyde 
sur la couche de liaison, qui peut être détériorée par la ségrégation d’impuretés comme le 
souffre [90, 96, 97] ou par des imperfections [234] à l’interface métal / oxyde. 
La deuxième type de dégradation des systèmes « Barrière Thermique » décrit par Evans et 
al. [230] regroupe les dégradations extrinsèques, c'est-à-dire provenant des éléments 
extérieurs. 
L’impact de la couche externe par des particules étrangères provoque soit un phénomène 
d’érosion [235], soit un délaminage complet de la couche de céramique [236] en fonction de 
la taille de l’objet. 
Une seconde dégradation extrinsèque qui peut limiter l’intégrité des dépôts de barrières 
thermiques est l’infiltration de CMAS4 [237, 238]. En fonctionnement, les moteurs peuvent 
ingérer divers éléments extérieurs, comme de la poussière, du sable ou des débris de piste. 
Ainsi, il a pu être constaté que certains dépôts, constitués d’oxydes contenant les éléments 
Ca, Mg, Al et Si, pouvaient se former en surface des dépôts de zircone yttriée, puis s’infiltrer 
dans les espaces inter-colonnaires des barrières thermiques déposées par EB-PVD. Cette 
infiltration provoque des fissurations [238] perpendiculaires aux colonnes EBPVD, ainsi que 
la déstabilisation de la phase t’ [239] de la zircone partiellement stabilisée à l’yttrine. 
                                               
4
 Calcium-Magnesium-Alumino-Silicate  
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Il est donc primordial de connaître les différents mécanismes d’endommagement des 
systèmes « Barrière Thermique » afin de prévoir précisément leur durée de vie. De 
nombreux travaux de modélisation ont été effectués, en parallèle aux travaux expérimentaux 
déjà évoqués, afin de déterminer les facteurs influençant les dégradations intrinsèques des 
systèmes barrières thermiques [155, 240-245]. A partir de ces travaux, il semble que l’ajout 
d’une sous-couche de barrière de diffusion pourrait également avoir un effet bénéfique sur la 
durée des systèmes « Barrière Thermique », en plus d’avoir un effet bénéfique sur la durée 
de vie des superalliages revêtus. 
En effet, une limitation de l’interdiffusion entre le superalliage et son revêtement protecteur, 
permettrait de limiter les transformations de phase (-NiAl  ’-Ni3Al, transformation 
martensitique) dans le revêtement. Ainsi, l’ondulation progressive de l’interface entre le 
revêtement protecteur et la couche d’oxyde serait limitée, grâce à la diminution des 
contraintes appliquées au revêtement dues à ces transformations [155]. De plus avec une 
transformation β  γ’ retardée, la dégradation de la résistance en fluage de la couche de 
liaison sera réduite, ce qui aura également pour effet de réduire l’ondulation progressive de 
l’interface « métal / oxyde » [155]. 
La formation d’oxyde riche en Ni (NiO, NiAl2O4) serait aussi retardée, grâce à l’ajout d’une 
barrière de diffusion. La formation de ces oxydes, à fortes cinétiques de croissance 
accélèrerait l’écaillage du revêtement Barrière Thermique [223]. 
Enfin, si l’ajout de la BD permet de réduire la déstabilisation du superalliage, de meilleures 
résistances au fluage et à la fatigue seront également attendues. 
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Chapitre 2 : Matériaux et techniques expérimentales 
Dans cette partie, le superalliage MCNG [1], qui est le matériau de base utilisé dans cette 
étude, sera présenté, tout comme les procédés utilisés pour l’élaboration des revêtements 
d’aluminiure de nickel simple et modifié au Pt.  
Ensuite, les procédures de vieillissement par oxydation à haute température des 
superalliages revêtus seront abordées. Et enfin, les techniques utilisées pour les 
caractérisations microstructurale et chimique des systèmes oxydés seront détaillées. 
1. Matériaux utilisés 
Cette étude est basée sur l’ajout d’une barrière de diffusion intermédiaire entre un 
superalliage et son revêtement protecteur. Pour ce type d’étude, il est ainsi primordial de 
bien connaître son matériau de base, ainsi que le procédé utilisé pour l’élaboration du 
revêtement. 
1.1. Superalliage MCNG 
Après coulée, l’alliage MCNG, utilisé dans cette thèse a subi un traitement de solidification 
monocristalline. Ensuite le superalliage a subi un compactage isostatique à chaud de 2 
heures à 1310°C sous 1000 bars, suivi d’un traitement thermique de mise en solution de la 
phase γ’ de 3 heures à 1340°C. Ces deux traitements ont été effectués sous une 
atmosphère d’argon. 
L’alliage MCNG est un superalliage base-nickel de « 4ième génération ». Il est ainsi 
caractérisé par une concentration chimique importante en Re et Ru. Le Tableau II- 1 
présente les concentrations nominales atomiques et massiques du MCNG, ainsi que les 
concentrations atomiques des phases γ-Ni et γ’-Ni3Al à 850°C et 1050°C mesurées par 
sonde tomographique dans les travaux de Diologent [2]. 
  Cr W Mo Re Ru Al Ti Ta 
MCNG 
%mas. 4 5 1 4 4 6 0,5 5 




850°C 11,3 1,6 1 4,6 5,6 2,9 0,1 0,2 




850°C 1,8 1,8 0,4 0,4 1,4 15,5 0,6 1,7 
1050°C 2 1,7 0,6 0,4 1,8 17 0,8 3 
ki 
(Cγ/Cγ’) 
850°C 6,1 0,9 2,8 12,6 4,1 0,2 0,2 0,1 
1050°C 4,1 1,2 2 8 2,2 0,5 0,5 0,2 
Tableau II- 1 – Composition chimique nominale du MCNG et compositions des phases γ et γ’ de 
l’alliage, mesurées par sonde atomique [2] à 850°C et 1150°C 
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Le Tableau II- 1 permet de voir, grâce au coefficient de partage ki, que les éléments Cr, Mo, 
Re et Ru ont tendance à se partitionner dans la phase γ-Ni, tandis que les éléments Al, Ti et 
Ta ont tendance à se partitionner dans la phase γ’-Ni3Al. Le W semble lui avoir un 
comportement intermédiaire se partitionnant de manière équitable entre les deux phases. De 
plus, on peut voir, à 1050°C, que les éléments γ’-gènes ont été partiellement mis en solution, 
et que les éléments γ-gènes sont moins concentrés dans la matrice. Ces évolutions sont en 
accord avec la baisse de la fraction volumique de la phase γ’-Ni3Al due à l’augmentation de 
la température. 
Il est également important d’ajouter que le MCNG contient du silicium (Si) ainsi que de 
l’hafnium (Hf) à hauteur de 0,1% massiques. Ces teneurs ont été confirmées par analyses 
GDMS (description de la technique en partie II-3.4). Ces analyses ont aussi permis de 
mesurer une teneur en soufre de l’ordre de 0,15ppm massiques (±0,01ppm). 
1.2. Elaboration des revêtements protecteurs 
Pour cette étude, des revêtements protecteurs, en aluminiure de nickel simple et modifié au 
Pt, ont été élaborés. Les procédés permettant la formation de ces revêtements sont exposés 
dans la prochaine partie, et ont dû être appliqués à des superalliages nus ou des systèmes 
« superalliage / dépôt de barrière de diffusion » afin de former, ou non, une couche 
intermédiaire de barrière de diffusion. 
1.2.1. -NiAl  
Le procédé de fabrication des revêtements d’aluminiure de nickel simple est composé de 
deux étapes, une préparation de surface puis une aluminisation en phase vapeur basse 
activité. 
La préparation de surface est effectuée par une immersion d’une heure de l’échantillon à 
revêtir dans un bain dégraissant / désoxydant, à 120°C. Ce bain est composé d’hydroxyde 
de potassium et éthanolamine, cependant la composition précise est protégée par la société 
TURCO. Cette étape de préparation de surface diffère du sablage humide habituellement 
pratiqué. Cependant, cette solution a été choisie pour éviter l’emmagasinage d’énergie en 
surface de superalliage lors du sablage. En effet, cet apport d’énergie est une des causes 
habituellement admises de formation des Zones de Réaction Secondaire sous les 
revêtements protecteurs. 
Pour l’étape d’aluminisation, le cément utilisé est un alliage Cr-Al (30%mas.). Des sels de 
NH4F-HF sont ajoutés au cément dans le réacteur, en tant qu’activateur. L’étape 
d’aluminisation se fait sous atmosphère réductrice (H2) à 1100°C, et dure 5 heures. Les 
gains de masse généralement obtenus, grâce à cette technique, sont de l’ordre de 5mg.cm-2, 
sur un superalliage MCNG nu. 
Matériaux et techniques expérimentales 
- 79 - 
1.2.2. -(Ni,Pt)Al 
L’élaboration des revêtements β-(Ni,Pt)Al est plus complexe que celle des revêtements β-
NiAl simple. 
Tout d’abord, elle consiste en un dépôt de platine par voie électrolytique d’un épaisseur 
variant de 4 à 6µm. Ce dépôt est précédé d’une préparation de surface, qui consiste 
également en une immersion d’une heure à 120°C dans le bain de dégraissage de la société 
TURCO. 
Un traitement thermique de 1h à 1100°C, sous vide secondaire, suit cette étape de dépôt de 
Pt. Puis l’étape d’aluminisation est effectuée pendant 4 heures, sous argon, à 1100°C. Le 
cément donneur d’aluminium est, cette fois-ci, un alliage Cr-Al (23%mas.), et l’activateur 
NH4F-HF. 
L’étape d’aluminisation est suivie d’un dernier traitement thermique d’une heure à 1100°C 
sous vide secondaire, permettant d’homogénéiser la composition chimique du revêtement et 
d’éliminer d’éventuelles formations de phase PtAl2 lors de l’aluminisation. 
Finalement, un sablage sec est effectué à une pression d’environ 1bar sur le revêtement 
avec des poudres de corindon de granulométries comprises entre 50 et 80µm. La Figure II- 1 
montre une micrographie de la surface extérieure du revêtement après sablage. Le sablage 
est uniforme et aucune orientation préférentielle de la rugosité ne se distingue. 
 
Figure II- 1 - Micrographies MEB-SEM de la surface externe du revêtement β-(Ni,Pt)Al après sablage 
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2. Méthodes d’oxydation haute température 
Après l’élaboration des revêtements d’aluminiure de nickel sur les superalliages MCNG, il a 
fallu définir des conditions de vieillissement par oxydation à haute température. 
2.1. Analyse thermogravimétrique 
Tout d’abord, il fut primordial de connaître le comportement en oxydation isotherme de nos 
systèmes. Pour cela, des analyses thermogravimétriques ont été conduites à 1100°C pour 
des durées de 50 h ou 100 h, sous air reconstitué. Ces analyses permettent de déterminer 
les cinétiques de croissance de la couche d’oxyde, par une pesée continue pendant un 
maintien à haute température. Le matériel utilisé pour ces analyses est une thermobalance 
SETARAM TAG24 (Figure II- 2). 
  
 
Figure II- 2 – Thermobalance SETARAM TAG24 à fours parallèles 
Ce type de thermobalance possède deux enceintes identiques, en parallèle, qui permettent 
la chauffe simultanée de l’échantillon à analyser et d’un échantillon inerte, en alumine, de 
géométrie identique. La géométrie des fours permet d’obtenir une précision de pesée de 
l’ordre de 1 μg, en compensant toutes les perturbations de pesées provenant du flux d’air 
reconstituée et de la variation de poussée d’Archimède en fonction de la température. 
Avant d’être oxydés, les échantillons sont nettoyés aux ultrasons dans des bains successifs 
d’acétone, d’alcool et d’eau. 
Enfin, la vitesse de montée en température utilisée pour ces analyses est de 60°C/min. 
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Afin d’exploiter les cinétiques paraboliques d’oxydation obtenus durant le maintien à haute 
température, les coefficients paraboliques d’oxydation, kp, ont été obtenus par ajustement 
local de la cinétique expérimentale à une loi parabolique complète [3]. 






 t , le temps durant le palier à 1100°C, en s ; 
 m , le gain de masse mesuré durant le palier à haute température, en mg ; 
 pk , le coefficient parabolique d’oxydation, en mg
2.cm-4.s-1. 
2.2. Oxydation cyclique 1h 
Un travail important de cette étude fut également de connaître les comportements en 
oxydation long terme des systèmes élaborés. Dans le but de connaître également la 
résistance de ces systèmes à l’écaillage de la couche d’oxyde, des essais d’oxydation 
cyclique ont été effectués. 
Comme montre la Figure II- 3, ces essais consistent à oxyder périodiquement à haute 
température les échantillons à tester. Dans notre cas, les échantillons sont maintenus une 
heure à 1100°C, chaque cycle d’une heure étant suivi d’un refroidissement à température 






















Figure II- 3 - Température mesurée lors d’un cycle de 1h d’oxydation à 1100°C 
Le matériel utilisé pour ces essais est un four vertical fixe, dans lequel l’insertion et le retrait 
des échantillons sont gérés automatiquement. L’atmosphère dans le four, lors du maintien à 
haute température, est l’air du laboratoire. Le refroidissement des échantillons est forcé par 
des ventilateurs, et est parfaitement reproductible. 
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2.3. Oxydation isotherme et cyclique de 300h 
Parallèlement à ces essais d’oxydation cyclique par cycle d’une heure, des essais 
d’oxydation cyclique par cycle de 300h, à 1100°C, ont également été effectués. Ces essais 
ont été conduits dans des fours tubulaires horizontaux. Compte tenu de la durée des cycles, 
la mise en place et la sortie des échantillons se fait manuellement. Tout comme pour le 
cyclage par cycle d’une heure, les refroidissements à température ambiante ont été forcés 
par une ventilation des échantillons. 
Des essais d’oxydation isotherme furent également effectués dans cette étude. Ces tests 
furent effectués dans les mêmes fours horizontaux que précédemment, et ont subi les 
mêmes refroidissements forcés. 
3. Techniques d’analyse 
Les résultats d’analyses thermogravimétriques et le suivi du comportement en oxydation 
cyclique des systèmes élaborés ne suffisent évidemment pas pour déterminer des modes de 
dégradation d’un système, et pour juger de l’efficacité de l’ajout d’une barrière de diffusion. 
Les techniques de caractérisation microstructurale et d’analyse chimique utilisées dans cette 
étude seront décrites dans les prochains paragraphes. 
3.1. Microscopie électronique à balayage et micro-analyse EDS 
3.1.1. Observation en surface de couches d’oxyde  
L’observation en surface de couche d’oxyde a été permise par l’utilisation d’un microscope 
Zeiss DSM 982 GEMINI avec un canon à émission de champ. Ces observations se sont 
faites essentiellement en mode « électrons secondaire » (SE pour Secondary Electrons). 
Elle a permis de distinguer les morphologies des différentes natures d’oxyde produites, mais 
aussi de quantifier l’écaillage de ces couches d’oxyde. 
3.1.2. Observation et micro-analyse EDS 
L’observation en coupe transverse a été permise par l’utilisation d’un microscope Zeiss DSM 
962. Ces observations, qui avaient pour but de caractériser les microstructures des 
systèmes élaborés à différents stades de vieillissements, ont été effectuées en mode 
« électrons rétrodiffusés » (BSE pour BackScattered Electrons). 
Parallèlement à ces observations en coupe transverse, un système de spectrométrie X à 
dispersion d’énergie (EDS pour Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) a permis d’effectuer 
des analyses chimiques d’une précision latérale de l’ordre du micromètre. Ces analyses 
semi-quantitatives ont toujours été effectuées sous les mêmes conditions afin de comparer 
efficacement les mesures effectuées à différents stades de vieillissement. 
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3.1.3. Profils de concentrations chimiques moyennes obtenus par couplage avec 
cartographies élémentaires 
Le couplage des logiciels MaxView (imagerie MEB) et IDFix (analyse EDS), de la société 
SAMx, nous a permis d’obtenir des cartographies élémentaires. Après l’acquisition d’une 
micrographie numérique, une analyse EDS est effectuée sur chaque pixel de l’image. 
Cet outil est généralement utilisé pour connaître la distribution spatiale de la concentration 
chimique d’un ou plusieurs éléments. Dans notre étude, il sera essentiellement utilisé afin de 
déterminer des profils de concentrations chimiques moyennes à travers l’intégralité des 
systèmes élaborés, du revêtement jusqu’au superalliage. De chaque colonne de pixels 
parallèle à la surface sera extrait un spectre de dispersion d’énergie moyen, qui permettra de 
déterminer une composition chimique moyenne à une profondeur donnée dans le système, 

























































Figure II- 4 – Principe de l’acquisition de profils de concentrations chimiques moyennes 
Le nombre de pixels des images, sur lesquelles les cartographies élémentaires sont 
acquises, dépend essentiellement du grandissement de l’image, et donc du système à 
étudier. Le nombre de pixels est déterminé afin que leurs tailles soient supérieures à 1µm2. 
Cette règle permet à chaque analyse d’être indépendante, c’est-à-dire que la surface 
réellement analysée est strictement comprise dans le pixel correspondant. 
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3.2. Microscopie électronique à transmission 
Pour caractériser des microstructures plus fines, la microscopie électronique à transmission 
(MET) est utilisée. Cette technique permet de caractériser la microstructure d’un système 
superalliage revêtu, jusqu’à l’échelle atomique. 
Le microscope utilisé est un Jeol 2010, équipé d’un détecteur EDS de marque Voyager, 
permettant de faire des analyses chimiques semi-quantitatives. Les observations MET et les 
analyses MET-EDS ont été effectuées au Centre Interuniversitaire de Recherche et 
d’Ingénierie des MATériaux (CIRIMAT). 
Observations et analyses chimiques s’effectuent au MET sur des lames minces, dont la 
préparation est complexe. Le protocole de préparation utilisé dans cette étude est le suivant : 
(i) collage de deux morceaux d’échantillon, revêtement contre revêtement ; 
(ii) les deux morceaux d’échantillons sont placés tête-bêche dans un tube en cuivre 
de 3mm de diamètre, rempli de colle G1TM de Gatan ; 
(iii) après séchage de la colle, des tranches de ce tubes sont découpés à la scie à fil, 
puis polies mécaniquement à plat jusqu’à une épaisseur de 100 à 150μm ; 
(iv) le centre des tranches est ensuite aminci par cuvetage jusqu’à une épaisseur en 
fond de cuvette de l’ordre de 40μm ; 
(v) le polissage final est réalisé par bombardement ionique sur un appareil PIPSTM de 
Gatan. 
Durant cette dernière étape, le fond de cuvette est érodé à l’aide de canons à Argon 
fonctionnant sous une tension de 5kV et sous une incidence de 8 à 9° jusqu’à obtenir une 
zone transparente aux électrons. La difficulté de la préparation des lames minces en section 
transverse vient du fait qu’il faille obtenir une zone transparente aux électrons sur une 
portion importante du bord du « trou » obtenu lors de l’érosion par PIPSTM. 
La préparation des lames minces, les observations et analyses ont été effectuées par M.C. 
Lafont (CIRIMAT). 
3.3. Diffraction des rayons-X 
La diffraction de rayons X a permis d’identifier les natures des couches d’oxyde créées après 
oxydation isotherme ou cyclique des systèmes élaborés dans cette étude. 
Ces analyses ont été effectuées au sein du laboratoire de radiocristallographie de l’ONERA. 
Le diffractomètre utilisé est un PW 1710 de la marque Philips, en montage Bragg-Brentano 
« θ-2θ ». Le rayonnement X est produit par un générateur de rayons X PW 3830 de la 
marque Philips Analytical, à anticathode de cuivre excitée à 30 mA et 40 kV. Le 
monochromateur arrière sélectionne les raies Kα1 et Kα2 du cuivre (λ = 0,154056 nm et λ = 
0,154439 nm respectivement) et supprime le rayonnement de fluorescence. 
Les diagrammes expérimentaux obtenus ont été comparés aux fiches de la base de 
données JCPDS pour  indexer les pics de diffraction (Joint Committee on Powder Diffraction 
Standards). 
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3.4. Spectrométrie de masse par décharge luminescente 
La spectrométrie de masse à décharge luminescente (GDMS pour Glow Discharge Mass  
Spectrometry) est une technique permettant une mesure de la concentration de toutes les  
impuretés présentes dans un échantillon. En effet, tous les éléments atomiques sont  
quantifiables, même pour des concentrations très faibles. L’incertitude sur la mesure est de ± 
20%, et ne varie pas suivant l’élément atomique ou sa concentration. 
Un échantillon, porté à un potentiel négatif (-1kV) dans une cellule fermée, est bombardé par 
des ions argon (Ar+), dans une cellule d’analyse. Les atomes arrachés de l’échantillon sont 
ensuite ionisés par échange de charge dans un plasma. Certains cations obtenus sont 
extraits de la cellule par une ouverture, puis sont accélérés, et enfin séparés par 
spectromètre de masse. Les spectres obtenus sont ensuite analysés et la quantification des 
éléments permise. 
Dans cette étude, l’analyse GDMS a permis l’acquisition de profils de concentration, par 
abrasion depuis la surface du revêtement. Comme la vitesse d’abrasion est fortement 
dépendante du matériau analysé, il est difficile de connaître exactement la profondeur réelle 
de la zone analysée. Les concentrations chimiques des éléments présents sous forme de 
traces sont donc représentées sur les mêmes graphiques que celles d’éléments dont le profil 
de concentration est déjà connu (mesuré par EDS par exemple). 
Ainsi, dans cette étude, les profils de concentrations chimiques en hafnium et en soufre sont 
représentés sur le même graphique que le profil de concentration chimique de tungstène 
mesuré lors de la même analyse. 
Les analyses GDMS, en mode profil, de cette thèse ont été effectuées par la société Shiva 
Technologies, à Toulouse. 
3.5. Diffraction des électrons rétrodiffusés 
L’analyse EBSD (Electron Back-Scattered Diffraction) permet d’obtenir des informations sur 
la nature cristallographique d’un matériau, et notamment de déterminer l’orientation des 
grains observables en coupe transverse polie. Cette méthode est basée sur l’acquisition de 
la diffraction d’électrons rétrodiffusés dans certaines directions caractéristiques de la 
cristallographie et de l’orientation du matériau analysé. 
Il est possible par cette technique de réaliser des cartographies d’orientations 
cristallographiques, et de déterminer la désorientation entre plusieurs grains. 
A l’ONERA, un microscope électronique à balayage, Zeiss DSM 960, équipé d’un système 
TSL (TexSEM Lab) permet d’effectuer ces analyses. 
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Chapitre 3 : Développement d’une barrière de diffusion 
Dans le premier chapitre de ce travail, nous avons abordé les conséquences néfastes de 
l’interdiffusion sur le comportement en oxydation et sur la stabilité microstructurale des 
superalliages revêtus par un aluminiure de nickel. Ainsi, l’utilité d’une barrière de diffusion 
(BD) entre le superalliage et son revêtement protecteur, a été justifiée. Les travaux relatés 
dans la littérature et qui concernent l’ajout d’une telle sous-couche ont été décrits. 
Cependant, aucun de ces travaux n’a permis la mise en place de sous-couches 
suffisamment stables et efficaces pour limiter notablement les flux de diffusion. 
Ainsi dans ce chapitre, le choix d’un co-dépôt de nickel - tungstène pour former notre 
barrière de diffusion sera tout d’abord argumenté. Ensuite, une revue bibliographique 
associée à de nouveaux travaux expérimentaux, permettra de déterminer une composition 
de bain électrolytique et des paramètres expérimentaux nécessaires pour former un dépôt 
de Ni-W avec les caractéristiques souhaitées. Enfin, l’influence d’une étape de traitement 
thermique à 1100°C sur le système « superalliage MCNG / dépôt de Ni-W » avant formation 
du revêtement protecteur sera étudiée dans le but de former une BD efficace contre 
l’interdiffusion à haute température. Cette efficacité sera confirmée par des traitements 
d’oxydation isotherme à 1100°C. 
1. Principe de la barrière de diffusion à base de Ni-W 
1.1. Cahier des charges d’une barrière de diffusion 
Tout d’abord, il est primordial de déterminer les caractéristiques nécessaires à une sous-
couche placée entre le superalliage et le revêtement protecteur pour agir comme barrière de 
diffusion. 
Une barrière de diffusion doit : 
 Par définition, être efficace pour limiter l’interdiffusion entre le superalliage et son 
revêtement protecteur, donc : 
o les coefficients de diffusion de l’Al, du Ni, du Pt  et des autres éléments 
d’alliage dans la phase constitutive de la barrière de diffusion doivent être 
faibles par rapport à ceux obtenus dans le β-NiAl ou β-(Ni,Pt)Al. 
 être chimiquement stable à haute température, donc : 
o les éléments constitutifs de la barrière de diffusion doivent présenter une 
faible solubilité et de faibles coefficients de diffusion dans les phases β-
NiAl(Pt), γ’-Ni3Al et γ-Ni 
o la phase constitutive de la barrière de diffusion doit être stable au contact des 
phases  phases β-NiAl(Pt), γ’-Ni3Al et γ-Ni, à la température d’utilisation, 
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 ne pas réduire la résistance mécanique du système complet en cyclage thermique, 
donc : 
o la phase constitutive de la barrière de diffusion doit avoir un coefficient de 
dilatation thermique proche de celui du β-NiAl(Pt) 
o sinon la structure de la barrière de diffusion doit permettre de ne pas générer 
des contraintes d’origine thermique excessives 
o idéalement, cette phase doit avoir une température de transition ductile/fragile 
la plus basse possible 
 idéalement, sa résistance à l’oxydation haute température doit être correcte en cas 
de fissuration du système 
Bien sur, toutes ces caractéristiques ne doivent pas obligatoirement être présentées 
simultanément. 
D’autres contraintes doivent être prises en compte dans le but d’une éventuelle 
industrialisation. Le matériau choisi ne doit pas être toxique ou dangereux pour les 
opérateurs. Son coût doit être réduit. Enfin il doit être disponible en quantité importante et via 
plusieurs fournisseurs. 
1.2. Choix du matériau constitutif de la barrière de diffusion 
Dans ce contexte, un ensemble d’éléments réfractaires, tels que le tungstène (W), le 
rhénium (Re), le chrome (Cr), le tantale (Ta) ou le molybdène (Mo), ont été envisagés. Ces 
éléments présentent généralement des diffusivités faibles dans les phases β-NiAl, γ’-Ni3Al et 
γ-Ni, et sont déjà couramment utilisés dans les superalliages à base de nickel. Une barrière 
de diffusion basée sur un de ces éléments a donc plus de chance d’être  chimiquement 
stable et n’apporterait pas d’éléments supplémentaires pouvant dégrader les propriétés 
mécaniques du superalliage. 
1.2.1. Données de diffusion 
Peu de données ont été trouvées sur la diffusion de ces éléments réfractaires dans les 
phases β-NiAl(Pt), γ’-Ni3Al et γ-Ni. Ainsi, notre comparaison n’a pu être effectuée qu’avec les 
coefficients d’interdiffusion entre le Ni et ces éléments dans la phase γ-Ni [1-3]. Les 
coefficients d’interdiffusion mesurés dans ces études sont récapitulés dans le Tableau III- 1. 
Tableau III- 1 – Tableau récapitulatif des cœfficients d’interdiffusion du Ni avec l’Al, le Cr, le Mo, le Ta, 
le W et le Re dans la phase γ-Ni à 1100°C. 
Coefficient d’interdiffusion dans la phase 
γ-Ni (x10-16 m2.s-1) 
Valeur mesurée Référence 
Ni-Al 200 [4] 
Ni-Cr 90 [2] 
Ni-Mo 50 [2] 
Ni-Ta 40 [3] 
Ni-W 4 [3] 
Ni-Re 2 [3] 
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Le coefficient d’interdiffusion entre le Ni et l’Al dans la phase γ-Ni(Al) [4] a été ajouté dans le 
Tableau III- 1, à titre de comparaison. Tous les éléments réfractaires cités précédemment 
diffusent plus lentement que l’Al dans cette phase. Les deux éléments les plus intéressants 
vis-à-vis de ces coefficients d’interdiffusion sont les W et le Re. Leurs coefficients 
d’interdiffusion sont inférieurs d’environ deux ordres de grandeur à celui de l’Al. 
Des barrières de diffusion basées sur l’un de ces deux éléments seront donc plus stable 
chimiquement vis-à-vis du superalliage que des barrières de diffusion contenant uniquement 
du Cr, du Mo ou du Ta. 
1.2.2. Industrialisation du procédé 
Les contraintes majeures liées à l’industrialisation d’un procédé pour  aube de turbine sont le 
traitement de formes complexes et le coût. Des procédés par voie humide, c’est-à-dire non 
directionnels, de type dépôt électrolytique, ont donc été envisagés. Sur ce critère, les deux 
matériaux peuvent être déposés par voie électrolytique, via un co-dépôt avec le Ni [5]. 
A cause du second critère de coût, nous avons choisi le tungstène. Cependant, un groupe 
de travail japonais [6-12] a développé plusieurs types de barrière de diffusion à base de 
rhénium. 
1.3. Autres caractéristiques d’une barrière de diffusion à base de W 
En plus de son faible coefficient d’interdiffusion avec le Ni dans la phase γ-Ni, le W possède 
d’autres avantages pour assurer une bonne stabilité chimique de la barrière de diffusion. 
1.3.1. Solubilité du W dans les phases β-NiAl, γ’-Ni3Al et γ-Ni 
Les solubilités du W dans les phases β-NiAl, γ’-Ni3Al et γ-Ni, paramètres importants pour la 
stabilité chimique de la barrière de diffusion à haute température, peuvent être déduites à 
partir de la coupe (calculée) isotherme à 1100°C d’un diagramme de phase ternaire Ni-Al-W. 
































Figure III- 1- Coupe isotherme à 1100°C du diagramme de phase ternaire Ni-Al-W 
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Comme le montre la Figure III- 1, les solubilités du W dans les phases β-NiAl, γ’-Ni3Al, et γ-
Ni sont très variables selon la phase concernée. La phase β-NiAl dissout moins d’1% at. de 
W, alors que les phases γ’-Ni3Al et γ-Ni dissolvent, respectivement, 8% at. et 17% at. au 
maximum. Ainsi, une barrière de diffusion à base de W sera probablement stable vis-à-vis 
d’un revêtement β-NiAl. Cependant, sa stabilité sera moindre vis-à-vis du superalliage, ou du 
revêtement lorsque celui-ci se transformera en phases γ’-Ni3Al puis γ-Ni par perte 
d’aluminium due à l’oxydation et la diffusion vers le substrat. 
1.3.2. Coefficient d’expansion thermique du W 
Le coefficient d’expansion thermique de la phase α-W est 5,3.10-6K-1 [15]. Ce coefficient est 
très éloigné de celui des revêtements protecteurs β-(Ni,Pt)Al et des superalliages base-
nickel (de 13 à 16.10-6K-1) [16]. Cette différence va donc générer des contraintes d’origine 
thermomécanique importantes, surtout dans le cas d’un dépôt de W sous forme d’une 
couche continue. 
De ce fait il est préférable de développer une barrière de diffusion présentant une structure 
fractionnée capable d’accommoder ces contraintes. 
1.4. Procédé d’élaboration 
Comme nous venons de le voir, un dépôt continu de W, entre le superalliage et son 
revêtement, va subir et générer (suivant l’épaisseur du dépôt) des contraintes importantes en 
cyclage thermique. Une précipitation dense de phase α-W dans une matrice β-NiAl 
(revêtement protecteur) devrait permettre de réduire globalement ce type de contraintes tout 
en conservant des propriétés de barrière de diffusion. Une telle structure fragmentée agirait, 
comme barrière de diffusion, en allongeant les distances de diffusion des éléments diffusant 
entre le superalliage et son revêtement protecteur. Cet effet d’allongement a été déjà attribué 
[17] aux phases TCP précipitant dans les zones d’interdiffusion obtenues entre un 
superalliages et son revêtement protecteur. 
Ainsi, afin d’élaborer une barrière de diffusion fractionnée à base de W, le procédé envisagé 
comprendra les étapes suivantes. 
 1ère étape : co-dépôt électrolytique de Ni-W 
La voie électrochimique est privilégiée dans cette étude, du fait de son caractère 
industrialisable. De plus, l’étape finale d’aluminisation, destinée à former la phase β-NiAl sur 
la BD, nécessite un apport de nickel du substrat. Ainsi, le choix s’est porté sur un co-dépôt 
de Ni-W, qui fera l’objet d’une étude bibliographique plus loin dans ce chapitre (III-2-1). Dans 
notre procédé d’élaboration de la barrière de diffusion, le dépôt de Ni-W a ainsi une double 
utilité. Il permet : 
 La formation de la barrière de diffusion par la précipitation de phase α-W. 
 L’apport en Ni nécessaire à la formation du revêtement protecteur par l’étape 
d’aluminisation. 
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 2ième étape : traitement thermique de précipitation de la phase α-W 
La deuxième étape du procédé d’élaboration de la barrière de diffusion consiste en un 
traitement thermique du système « superalliage / co-dépôt de Ni-W ». Ce traitement est 
effectué sous vide secondaire (~10-5 Pa) pour limiter l’oxydation. Le but de ce traitement 
thermique est d’améliorer l’adhérence du dépôt électrolytique, et d’y diminuer la quantité de 
gaz occlus. De plus, il permet de former en surface du système une microstructure 
adéquate, afin d’assurer la double fonction du co-dépôt de Ni-W. A la vue du diagramme de 
phase binaire Ni-W (Figure III- 2), une microstructure adéquate pour la barrière de diffusion 
serait un mélange biphasé de phases α-W et γ-Ni. 
 
Figure III- 2 - Diagramme de phase binaire Ni-W [18] 
Afin d’obtenir une telle microstructure en surface, trois paramètres doivent être contrôlés : la 
composition chimique du co-dépôt de Ni-W, la durée et la température du traitement 
thermique. Ainsi la concentration en W du co-dépôt de Ni-W doit être comprise entre 16,4% 
et 99,7% atomiques et la température du traitement thermique entre 1068°C et 1495°C. Plus 
la concentration en W du co-dépôt sera élevée, plus la proportion de phase α-W sera 
importante en surface après traitement thermique. La barrière de diffusion obtenue après 
aluminisation sera également d’autant plus dense et supposée plus efficace. Ainsi, une 
étude bibliographique a permis d’évaluer l’influence des conditions expérimentales, lors du 
co-dépôt de Ni-W, sur la composition finale du co-dépôt (III-2). 
De plus, une température de 1100°C a été choisie pour l’étape de traitement thermique. 
Cette température permet de ne pas dégrader la microstructure du superalliage et d’être en 
accord avec la future utilisation du système complet. 
Finalement, l’influence de la durée de ce traitement thermique à 1100°C sur l’efficacité des 
barrières de diffusion développées après aluminisation a été étudiée (III-3). 
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 3ième étape : aluminisation en phase vapeur 
La dernière étape de ce procédé est la formation du revêtement protecteur par aluminisation 
phase vapeur (II-1.2.1). Cette aluminisation pourra donc être effectuée par l’apport du nickel 
contenu dans la phase γ-Ni présente en surface avant l’aluminisation. 
Lors de l’aluminisation, la matrice γ-Ni, contenant environ 16% atomiques de W, sera 
transformée en -NiAl, par apport d’Al et départ de Ni. Compte tenu de la solubilité du W 
dans cette phase, inférieure à 1%at. (voir Figure III- 1), la transformation de phase γ-Ni  -
NiAl s’accompagnera d’une précipitation supplémentaire de phase α-W. 
Ainsi, d’après nos attentes, le système complet après aluminisation présentera, entre le 
superalliage et son revêtement protecteur (formé durant l’aluminisation), une barrière de 
diffusion composée de phases α-W dans une matrice -NiAl identique à la phase du 
revêtement protecteur. Par la suite, dans ce travail, on appellera barrière de diffusion la 
couche de précipités obtenue après co-dépôt électrolytique de Ni-W, traitement thermique 
sous vide et enfin aluminisation en phase vapeur. 
Enfin, une hypothèse importante conditionnant l’efficacité de la barrière de diffusion à long 
terme, est la capacité des phases α-W initiales de s’enrichir en éléments réfractaires en 
provenance du substrat, comme le Cr ou le Re. Le but de cet enrichissement est de former 
des intermétalliques W/Cr/Re, a priori plus stables chimiquement dans des matrices -NiAl 
ou ’-Ni3Al (phase susceptible de se former lors du vieillissement du revêtement protecteur). 
Cette hypothèse, conditionnant l’efficacité de la BD à long terme, est cependant à nuancer. 
En effet, Vialas a observé [19] la dissolution complète des phases TCP après 35 cycles de 
300 h d’oxydation à 1100°C sur divers superalliages revêtus par un aluminiure de nickel 
modifié au platine (RT22). 
Pour résumer, le principe de l’élaboration de la barrière de diffusion est schématisé en figure 
III-3. 
 
Figure III- 3 - Schéma de principe de l’élaboration d’une barrière de diffusion basée sur un dépôt initial 
de Ni-W 
Développement d’une barrière de diffusion 
- 93 - 
2. Mise au point du co-dépôt électrolytique de Ni-W 
Le co-dépôt de Ni-W évoqué précédemment doit contenir entre 16,4% et 99,7% atomiques 
de W pour former la microstructure envisagée après traitement thermique à 1100°C. Dans ce 
vaste intervalle de composition, il sera primordial d’effectuer un co-dépôt le plus riche 
possible en W afin de former la barrière de diffusion la plus dense possible après 
aluminisation. 
Une étude bibliographique a donc été effectuée pour déterminer l’influence des conditions 
expérimentales du procédé sur la composition et la qualité (adhérence, fissuration) du co-
dépôt. Des essais expérimentaux ont ensuite effectués pour vérifier les données 
bibliographiques, et, choisir un ensemble de paramètres expérimentaux permettant 
d’effectuer ces co-dépôts avec les propriétés voulues. 
2.1. Etat bibliographique sur les co-dépôts de Ni-W 
Le tungstène ne peut pas être déposé seul de façon électrolytique en milieu aqueux [20, 21], 
comme illustré par la Figure III- 4 où est représenté le diagramme d’équilibre tension – pH du 
système tungstène – eau à 25°C. 
 
Figure III- 4 : Diagramme d’équilibre tension – pH du système tungstène – eau, à 25°C [22]. 
Sur ce diagramme on peut voir que, théoriquement, du tungstène métallique pourrait être 
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Cependant, d’anciennes études n’ont conduit qu’à l’obtention d’oxydes de type W2O5 bleu ou 
WO2 brun [23, 24]. En 1956, Davis et Gentry [21] revendiquent le dépôt de tungstène pur 
mais la présence de Fe en impureté dans le bain électrolytique était suspectée et permettait 
ainsi un co-dépôt de Fe-W.  
Après avoir découvert que le tungstène pouvait être déposé en solution aqueuse en 
présence de Ni, de nombreuses études ont porté sur la description de mécanismes de 
codépôts électrolytiques de nickel et de tungstène [25-31]. Toutes ces études affirment que 
ce co-dépôt est rendu possible par l’adsorption, à la cathode, d’espèce mixte à base d’oxyde 
de W. Youness-Metzler et al. [30] supposent, par exemple, que le W est déposé par un 
complexe mixte [(Ni)(WO4)2(H)2(Cit)]
3-, avec : 
 Cit3-, l’ion citrate issu de l’acide citrique, notée H3(Cit) 
Ces études ont aussi permis de connaître l’influence de la composition du bain 
électrolytique, ainsi que celle des paramètres expérimentaux, comme la température ou le 
pH du bain, ou encore la densité de courant, sur les caractéristiques du codépôt de Ni et de 
W. 
2.1.1. Composition de bains utilisés 
A partir des années 1930, différents travaux [32, 33] ont mis en avant des conditions 
expérimentales permettant d’atteindre des co-dépôts de composition chimique de l’ordre de 
50 % massiques en W. Ces co-dépôts de Ni-W ont été élaborés à partir d’un bain 
électrolytique contenant de l’ammoniaque et de l’acide citrique, comme agent complexant. 
La composition de Vaaler et Holt [33] utilise, par exemple, du sulfate de nickel, du tungstate 
de sodium, un complexant tel que l’acide citrique et un agent de pH, aussi complexant, 
l’ammoniaque. 
Récemment, différentes études [27, 28, 30, 31] ont été menées afin d’augmenter la teneur 
en W dans ces dépôts. Ainsi, il a été rapidement observé que cette concentration n’était pas 
strictement dépendante du rapport entre les concentrations en ions WO4
2- et Ni2+ [27].  
La piste alors envisagée a été de retirer l’ammoniaque des bains électrolytiques. En effet, 
même si, l’ajout d’ammoniaque contribue à améliorer la qualité et à augmenter le rendement 
faradique du co-dépôt, il limitait la teneur en tungstène dans l’alliage [30] et rendait instable 
la valeur du pH du bain [34] du fait de son évaporation aux températures de dépôt (70°C). 
Ainsi, un groupe de recherche [27, 30, 35, 36] a élaboré des bains électrolytiques 
uniquement composés de sulfate de nickel, de tungstate de sodium, d’acide citrique, et 
d’acide sulfurique, pour ajuster le pH entre 7,5 et 8. Des dépôts avec des concentrations en 
W allant jusqu’à 67% atomiques ont alors été obtenus. Cependant, un tel alliage se dépose 
avec un faible rendement faradique, et présente des contraintes résiduelles importantes. De 
ce fait, les épaisseurs de dépôt obtenues sont limitées au micromètre, sous peine d’écaillage 
du dépôt dû à des tensions internes importantes et une fissuration excessive. 
Outre le développement de solutions permettant d’augmenter la teneur en W des dépôts de 
Ni-W, ces études ont permis de déterminer les structures cristallographiques des dépôts 
obtenus en fonction de leur composition, et ce jusqu’à des teneurs en W très élevées. Ainsi, 
pour des concentrations de 7 % at. à 20 % at. en W, les dépôts obtenus sont une solution 
solide -Ni(W) (CFC). Ensuite, pour des concentrations en W allant jusqu’à 37 % at., les 
dépôts obtenus sont amorphes. Finalement, pour les concentrations jusqu’à 67 % at. en 
tungstène, la structure des dépôts obtenus est orthorhombique (figure III-5). 
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Figure III- 5 - Diagrammes de diffraction de rayons X obtenus sur des dépôts de Ni-W sur substrat 
d’Au. Evolution en fonction de la composition du dépôt de NiW [36] 
2.1.2. Influence des paramètres expérimentaux 
L’étude de l’influence des paramètres sur les caractéristiques du co-dépôt de Ni-W a été 
effectuée expérimentalement. 
2.1.2.1. Influence de la densité de courant 
De manière générale dans les bains électrolytiques non ammoniaqués [30, 31], la teneur en 
tungstène du dépôt augmente avec la densité de courant appliquée. Dans certains cas, une 
réduction de la fissuration du dépôt est observée avec l’augmentation de la densité de 
courant [31]. 
2.1.2.2. Influence de la température 
Dans les bains sans ammoniaque, la température n’a pas d’influence notable sur la teneur 
du dépôt en W [26]. Cependant, dans les bains ammoniaqués, l’augmentation de la 
température entraîne une augmentation de la concentration en W dans le dépôt [37]. Cet 
effet a été justifié par une évaporation plus importante d’ammoniac [30]. 
2.1.2.3. Influence du pH 
Youness-Metzler et al. [30] ont étudié l’influence du pH sur la teneur du dépôt en W. Des 
essais effectués sur différentes concentrations de bains électrolytiques, sans ajout 
d’ammoniaque, ont permis d’observer que la concentration en W dans les co-dépôts diminue 
fortement lorsque le pH est supérieur à 8 (figure III-6). Cet effet est attribué à l’instabilité des 
complexes [(WO4)(Cit)(H)]
4- pour ces valeurs de pH. Selon l’auteur, ces complexes 
permettraient la formation d’autres complexes [(Ni)(WO4)2(H)2(Cit)]
2-, qui sont les précurseurs 
au dépôt de Ni-W. 
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(a) (b)
 
Figure III- 6 - Evolution de la concentration en W dans les dépôts de Ni-W en fonction de la valeur du 
pH du bain électrolytique, composé de 0.1 M NiSO4, 0.4 M Na2WO4, 0.6 M Na3Cit (a), et 0.05 M 
NiSO4, 0.4 M Na2WO4, 0.6 M Na3Cit (b) [30] 
2.2. Choix des conditions expérimentales 
2.2.1. Composition de bain 
A partir des informations de la littérature sur les dépôts de Ni-W, nous avons choisi d’utiliser 
un bain ammoniaqué. Même si l’ajout d’ammoniaque a tendance à diminuer la teneur en W 
dans le dépôt, il permet de produire des dépôts adhérents, à contraintes internes faibles et 
sans fissuration excessive. 
Ainsi, la composition de bain retenue pour ce travail est : 
 Sulfate de nickel heptahydraté: NiSO4, 7 H2O (20 g/L) 
 Tungstate de sodium dihydraté: NaWO4, 2H2O (100g/L) 
 Acide citrique mono-hydraté: C6H8O7,H2O (66g/L) 
 Ammoniaque: NH4OH (en quantité suffisante pour ajuster le pH du bain électrolytique 
à 7,5) 
Cette composition est dérivée des travaux de Vaaler et Holt [33]. 
L’ammoniaque est ajoutée régulièrement dans le bain, en des quantités variables permettant 
de réguler le pH original du bain. L’efficacité de cet ajout régulier a été démontrée par 
Boileau [38], lors de travaux antérieurs à l’ONERA visant à stabiliser la vitesse de dépôt de 
Ni-W avec cette composition de bain (figure III-7). 
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Nombre de dépôt 
Figure III- 7 - Effet de l’ajout régulier d’ammoniaque sur la vitesse de dépôt d’alliage Ni-W [38] 
2.2.2. Densité de courant 
Les travaux antérieurs de Iozzelli [39] effectués à l’ONERA ont permis de connaître 
l’influence de la densité de courant appliquée sur la composition et sur la vitesse de dépôt. 
La figure III-8-a, issue de ces travaux, montre bien l’augmentation de la vitesse de dépôt 
avec la densité de courant. Cette vitesse mesurée fut ensuite comparée à une vitesse de 



























 cd , la densité de courant appliquée durant le dépôt électrolytique en A.dm
-2. 
 F , le nombre de Faraday, égal à 96485 A.s.mol-1. 
 NiX  et WX , respectivement, fractions massiques de Ni et de W. 




NiM  et 
vol
WM , respectivement, masses volumiques de Ni et de W, en g.dm
-2. 
Cette comparaison, visible sur la Figure III- 8-a, indique que le rendement de la réaction de 
dépôt décroît sensiblement sur le domaine exploré et que, par voie de conséquence, la 
réduction du solvant (l’eau) étant augmentée, les risques de fragilisation du substrat par 
hydrogénation sont augmentés. Cependant, les matériaux de base utilisés (superalliage 
base nickel) sont peu sensibles à ce type de fragilisation. 
Il est aussi à noter que la concentration en W du dépôt augmente également avec la densité 
de courant, mais de façon moins accentuée (figure III-8-b). 
Dans cette étude, la densité de courant choisie pour effectuer ces dépôts est 15 A.dm-2, car 
elle permet la formation de dépôt plus riche en W et à croissance plus rapide. 
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Figure III- 8 - Evolution de la vitesse de croissance (a) et de la concentration en W (b) des dépôts de 
Ni-W obtenus en fonction de la densité de courant appliquée selon [39]. 
2.2.3. Température 
L’étude de la bibliographie a permis de montrer que, dans les bains ammoniaqués, la 
température n’a pas de réelle influence sur la composition en W du dépôt. Cependant, elle 
permet d’améliorer le rendement du dépôt. 
Ainsi, il a été choisi de réaliser les co-dépôts à une température de 70°C, valeur qui permet 
d’obtenir des rendements faradiques compris entre 34 et 48% suivant le pH du bain 
électrolytique. Le rendement faradique est égal à vexpérimental / vthéorique, avec vthéorique défini dans 
la partie IV-2.2.2. De plus, cette température permet de ne pas déstabiliser le bain 
électrolytique, par une forte évaporation de l’ammoniac. 
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2.2.4. pH  
Une valeur de pH a aussi été déterminée afin d’obtenir des dépôts de Ni-W à la fois 
adhérents et riches en W. 
La valeur du pH est d’autant plus importante à contrôler qu’elle évolue avec l’utilisation du 
bain. En effet, à 70°C, l’ammoniaque contenue dans le bain a tendance à s’évaporer sous 
forme de gaz ammoniac, diminuant ainsi la valeur du pH du bain et ce malgré l’effet tampon 
de cette base. Il est donc nécessaire d’ajuster la valeur du pH, par ajout régulier 
d’ammoniaque, pour ne pas modifier la stabilité des complexes mis en jeu dans le dépôt de 
Ni-W, comme le montre la figure III-7. 
L’étude de la bibliographie a montré que la concentration en W du dépôt dépend aussi de la 
valeur du pH, la concentration diminuant fortement à partir d’une valeur de pH supérieure ou 
égale à 8. Ce comportement a été vérifié expérimentalement au cours de ce travail. Ainsi, la 
Figure III- 9 indique qu’avec la composition de bain choisie, à 70°C et sous une densité de 
courant de 15A.dm-2, la teneur en W du dépôt varie suivant la valeur pH. Cette teneur a, 
comme dans les travaux de Younes-Metzler et al. [30] (figure III-6), tendance à diminuer 






























Figure III- 9 - Evolution de la concentration massique en W dans le dépôt en fonction du pH du bain 
électrolytique. Les autres paramètres sont fixés (T=70°C, dcourant=15A.dm-2) 
2.3. Dépôts de Ni-W obtenus 
Une étude bibliographique couplée à des travaux expérimentaux ont permis de déterminer 
une composition de bain électrolytique, ainsi qu’un ensemble de paramètres permettant 
d’effectuer des co-dépôts de Ni-W, à la fois adhérents et riches en W. 
2.3.1. Récapitulatif : composition du bain et paramètres expérimentaux 
Pour récapituler, la composition du bain électrolytique est telle que exposée en III.2.2.1. Les 
paramètres expérimentaux associés à ce bain sont détaillés dans le tableau III-2. 
Tableau III- 2- Paramètres expérimentaux appliqués lors du co-dépôt de Ni-W 
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Compte tenu de la température du bain, la valeur du pH du bain doit être ajustée par ajouts 
d’ammoniaque successifs. 
2.3.2. Morphologie, microstructure et composition chimique 
Avec les paramètres expérimentaux décrits plus haut et la solution électrolytique telle que 
donnée en III.2.2.1, les dépôts suivants ont été obtenus. 
Tout d’abord, la morphologie externe du dépôt a été observée. La figure III-10 présente des 
micrographies du dépôt du dépôt de nickel tungstène. 
100µm 20µm
 
Figure III- 10- Micrographies externes du co-dépôt de Ni-W (MEB SE) 
Le dépôt de Ni-W élaboré présente une densité de fissures relativement importante. Ces 
fissures sont causées par des contraintes de traction, appliquées au revêtement lors de sa 
croissance. Cependant, ces fissures ne nuisent pas à l’adhérence du dépôt. A plus fort 
grandissement, on observe également l’aspect globuleux du dépôt lié aux cônes de 
croissance. 
La morphologie du dépôt observée dans ce travail est en accord avec celle obtenue par Zhu 
et al. [36]. La Figure III- 11 en est extraite, et présente une morphologie typique d’un dépôt 
de Ni-W contenant 22 % at. de W. 
 
Figure III- 11 - Morphologie d’un dépôt de Ni-W contenant 22%at. de W (mode électrons secondaires) 
d’après Zhu et al. [36] 
Développement d’une barrière de diffusion 
- 101 - 
Ensuite, la microstructure et la morphologie en coupe du dépôt ont été étudiées. La figure III-
12 présente une micrographie d’une coupe polie d’un dépôt de NiW. 
10µm
 
Figure III- 12 - Micrographie en coupe transverse du dépôt de Ni-W (MEB-BSE) 
L’épaisseur moyenne du dépôt est de 7µm. Il semble monophasé (pas de contraste 
chimique apparent en BSE), et homogène. Des analyses de diffraction des rayons X ont été 
effectuées sur le système « superalliage / dépôt Ni-W » (figure III-13) pour déterminer 
précisément la cristallographie du dépôt. 
 
Figure III- 13 - Spectre de diffraction des rayons X sur le système « superalliage / dépôt Ni-W » 
La figure III-13 présente un pic net de diffraction caractéristique de la diffraction conjointe 
des phases  et ’ du superalliage monocristallin. Elle présente également un pic large, 
marqué par la flèche blanche, caractéristique d’une structure amorphe ou partiellement 
cristallisée. 
Des analyses EDS effectuées en coupe transverse ont montré que les dépôts de Ni-W 
élaborés contenaient entre 20 % at. et 25 % at. de W. Nos analyses sont en accord avec les 
travaux antérieurs de Zhu et al. [36], illustrés dans la Figure III- 5, et qui avaient montré qu’à 
ces compositions, les dépôts de Ni-W sont amorphes. 
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3. Caractérisation des systèmes avec barrières de diffusion 
après aluminisation : influence du traitement thermique 
après co-dépôt de Ni-W 
Après avoir développé un procédé de dépôt de Ni-W, l’influence de la deuxième étape du 
procédé d’élaboration, le traitement thermique à 1100°C, a été étudiée. Ce traitement 
thermique, effectué sur le système « superalliage / co-dépôt de Ni-W », doit permettre de 
former, compte tenu de la composition du co-dépôt, une zone externe biphasée contenant 
des précipités de phase α-W dans une matrice γ-Ni. 
Tout d’abord, les prévisions faites à partir du diagramme de phase binaire Ni-W seront 
vérifiées expérimentalement. De plus, l’influence de la durée du traitement thermique après 
co-dépôt sur la microstructure en surface des systèmes « superalliage / co-dépôt de Ni-W » 
recuits sera étudiée. Ensuite, les microstructures des systèmes après aluminisation seront 
caractérisées. L’influence de la durée du traitement thermique effectué avant aluminisation 
sur la microstructure des systèmes obtenus après aluminisation sera aussi étudiée. 
Enfin, les microstructures, après aluminisation, des systèmes avec barrière de diffusion 
ayant subi un traitement thermique intermédiaire seront comparées avec celles de système 
avec barrière de diffusion sans traitement thermique intermédiaire et de système sans 
barrière de diffusion. 
3.1. Influence de la durée de traitement thermique après co-dépôt de Ni-W 
L’influence de la durée du traitement thermique à 1100°C après co-dépôt de Ni-W a été 
étudiée. Pour cela, des traitements thermiques de 2h et de 16h ont été effectués. Les 
systèmes « superalliage / co-dépôt de Ni-W » obtenus après traitement thermique ont ainsi 
été caractérisés. 
3.1.1. Systèmes après traitement thermique 
La Figure III- 14 présente les microstructures des systèmes « MCNG / Ni-W » traités 




















Figure III- 14 - Micrographies des systèmes « MCNG / Ni-W » traités thermiquement 2h (a) et 16h (b) 
à 1100°C (MEB-BSE 
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Les deux systèmes traités 2h et 16h à 1100°C présentent 4 couches distinctes. 
Premièrement, dans les deux cas, une zone, épaisse d’environ 7µm, peut être distinguée à 
l’extérieur du système. Cette zone correspond à l’ancien dépôt de Ni-W. Comme on pouvait 
le prévoir d’après le diagramme de phase binaire Ni-W, des précipités de phase -W se sont 
développés. Leur composition est détaillée dans les tableaux III-3 et III-4. Cependant les 
deux systèmes ne présentent pas la même microstructure dans cette zone externe. Le 
système traité 2h à 1100°C présente des précipités -W dans une matrice de -Ni, tandis 
que le système traité 16h à 1100°C présente des précipités ’-Ni3Al, en plus des précipités -
W, dans une matrice de -Ni. Cette formation de phase ’ est vraisemblablement due à un 
enrichissement plus important du dépôt de Ni-W en Al provenant du superalliage, causé par 
l’interdiffusion entre ces deux couches. Dans ce système, des oxydes d’aluminium sont 
également visibles. Lors du co-dépôt de Ni-W, une faible quantité d’électrolyte aurait pu être 
emprisonné entre les cônes de croissance du dépôt. L’oxygène dissout dans l’électrolytique 
formerait l’alumine, par la diffusion de l’aluminium du superalliage vers le co-dépôt. 
En dessous de cette première zone se situe une seconde zone monophasée, composée 
d’une phase -Ni, dont la composition est également détaillée dans les tableaux III-3 et III-4. 
Cette ancienne zone du superalliage est dépourvue de phases ’-Ni3Al. La formation de cette 
zone semble également due à l’interdiffusion entre le superalliage et le dépôt de Ni-W. 
L’interdiffusion est aussi à l’origine de la troisième zone, qui est plus épaisse après 16h de 
traitement thermique. Dans cette couche, le superalliage est déstabilisé et présente des 
précipités ’-Ni3Al de forme sphérique, au lieu de cuboïdes.  
Finalement, la dernière zone est le superalliage « sain ». 
Tableau III- 3 - Compositions chimiques des différentes phases rencontrées dans les systèmes 
« MCNG / Ni-W » traités 2h à 1100°C mesurées par EDS 
(% at.) Ni Al Cr W Mo Ti Ta Re Ru 
Zone 1 
α-W 13,0 4,7 0,2 74,6 0,3 0 2,9 4,3 0 
γ-Ni 76,5 6,5 1,1 12,3 0,4 0,1 1,1 0,6 0,7 
Zone 2 γ-Ni 77,0 6,8 2,5 7,8 0,6 0,1 2,5 1,5 1,6 
Tableau III- 4 - Compositions chimiques des différentes phases rencontrées dans les systèmes 
« MCNG / Ni-W » traités 16h à 1100°C mesurées par EDS 
(% at.) Ni Al Cr W Mo Ti Ta Re Ru 
Zone 1 
α-W 11,6 6,4 0,4 76,3 0,4 0 2,0 2,9 0 
γ-Ni 74,7 6,6 0,6 13,1 0,6 0,1 2,1 0,9 1,3 
γ’-Ni3Al 71,0 12,6 0,5 12,5 0,4 0,4 1,5 0 1,1 
Zone 2 γ-Ni 75,2 6,3 1,1 11,9 0,6 0,1 2,0 1,2 1,5 
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3.1.2. Systèmes après aluminisation phase vapeur 
Après avoir caractérisé les systèmes « MCNG / Ni-W » après 2h et 16h à 1100°C, l’influence 
de la durée de ce traitement thermique a été étudiée sur les microstructures des systèmes 

















Figure III- 15 - Microstructures des systèmes avec barrière de diffusion traitée thermiquement 2h (a) 
ou 16 (b) (MEB-BSE) 
Les deux systèmes sont semblables et présentent 5 couches distinctes. Premièrement, la 
couche externe est un revêtement protecteur en aluminiure de nickel simple. Sa composition 
en Al varie de 52%at., en surface, à 39%at., à l’interface avec la barrière de diffusion. Les 
épaisseurs des revêtements obtenus sont semblables et en moyenne de 25µm. 
La barrière de diffusion est la seconde couche de ces systèmes. Elle est composée de 
précipités de phase -W dans une matrice -NiAl identique au revêtement supérieur. Des 
oxydes d’aluminium sont également visibles dans cette zone, comme lors de la 
caractérisation des systèmes « MCNG / Ni-W » traités thermiquement. Dans ces barrières de 
diffusion, il est possible de distinguer différentes tailles de précipités. En effet, de fins 
précipités côtoient d’autres de plus grande taille. Les plus grands précipités ont des tailles en 
accord avec celle des précipités formés lors du traitement thermique précédant 
l’aluminisation. Les plus fins ont donc dû être formés lors de l’aluminisation, et lors de la 
transformation de phases -Ni  -NiAl. 
La troisième couche de ces systèmes est située sous la barrière de diffusion. Elle est 
constituée de précipités fins, inférieurs au micromètre, enrichis en W, Cr, Mo et Re dans une 
matrice -NiAl. Cette zone est caractéristique des zones d’interdifusion observées 
habituellement entre les superalliages et leur revêtement protecteur. La précipitation est 
provoquée par les différences de solubilité de ces éléments entre les phases -Ni, ’-Ni3Al et 
-NiAl [40]. Cette zone est légèrement plus profonde dans le cas d’un traitement thermique 
de 2h à 1100°C. 
La quatrième couche de ces systèmes est une zone intermédiaire entre les couches 
supérieures à matrice -NiAl et le superalliage. Elle est composée de phases -NiAl, et de 
précipités enrichis en W, Cr, Mo et Re dans une matrice ’-Ni3Al. 
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Enfin la dernière couche de ces systèmes est le superalliage. Il est à noter que, dans le 
système traité thermiquement 2h à 1100°C, le superalliage présente une microstructure non 
modifiée dès l’interface avec la zone d’interdifusion. Dans le système traité thermiquement 
16h à 1100°C, le superalliage présente une microstructure déformée sur une profondeur de 
quelques micromètres. Plus précisément, on y observe la coalescence des précipités de ’-
Ni3Al. 
3.2. Caractérisation du système sans traitement thermique 
Afin de connaître l’influence du traitement thermique sur la microstructure des systèmes 
après aluminisation, un système sans traitement thermique, c’est-à-dire un système obtenu 









Figure III- 16 - Microstructure du système avec barrière de diffusion sans traitement thermique 
intermédiaire (MEB-BSE) 
Ce système est composé également de 5 couches. Premièrement, le revêtement protecteur 
(β-NiAl) a une épaisseur d’environ 30µm. La concentration chimique en Al varie de 52%at. 
en surface à 38%at. à l’interface avec la barrière de diffusion. 
La barrière de diffusion est la seconde couche de ce système. Les précipités de cette 
couche sont globalement plus fins que dans les cas précédents avec traitement thermique 
intermédiaire. Cependant, on peut également y observer différentes tailles de précipités. 
La troisième couche de ce système est biphasée. Elle présente des précipités riches en W, 
Cr, Mo et Re dans une matrice -NiAl. Cette zone est équivalente à celles observées dans 
les systèmes avec traitement thermique intermédiaire, à l’exception de la formation de 
certains précipités en forme de plaquettes. 
Ces précipités se prolongent dans la couche 4. Cette couche est triphasée. Elle présente 
des précipités en forme d’aiguille, équivalent à ceux observés dans la couche 3, et des 
précipités -Ni dans une matrice ’-Ni3Al. Cette couche est une Zone de Réaction 
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Secondaire, ou SRZ. Ce type de zone se forme habituellement en dessous d’une première 
zone d’interdiffusion, entre un revêtement d’aluminiure de nickel et un superalliage riche en 
Re, comme le MCNG. Dans ce système, la profondeur de ces SRZ est de 25µm. 
En dessous de ces SRZ, la dernière couche est le superalliage. Celui-ci présente une 
microstructure intacte dès son interface avec les SRZ. 
3.3. Comparaison avec le système sans barrière de diffusion 
Afin d’observer les changements microstructuraux dus à l’ajout de la barrière de diffusion, le 
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Figure III- 17 - Microstructure du système sans barrière de diffusion (MEB-BSE) 
Ce système présente 4 zones distinctes. Premièrement, la zone externe est toujours le 
revêtement protecteur β-NiAl. Cette zone a une épaisseur moyenne de 24µm. Sa 
concentration chimique en Al varie de 52%at. en surface à 39%at. à l’interface avec la zone 
2. 
La seconde zone de ce système est la zone primaire d’interdiffusion. Cette zone présente de 
fins précipités riches en éléments réfractaires dans une matrice β-NiAl. 
Ensuite, une zone de réaction secondaire est formée. Cette couche est structurellement 
identique à celle rencontrée dans le système avec barrière de diffusion sans traitement 
thermique intermédiaire. Elle est cependant plus fine (10µm en moyenne). De plus, elle ne 
se forme pas sur l’intégralité du système. La figure III-17-b montre la microstructure d’une 
zone sans SRZ. Dans ces zones, on observe une couche triphasée, présentant des 
précipités d’éléments réfractaires et des phases β-NiAl dans une matrice ’-Ni3Al. 
Enfin, on peut observer que le superalliage est structurellement modifié sur une profondeur 
plus importante dans les zones avec formation de SRZ. 
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3.4. Synthèse de la caractérisation des différents systèmes élaborés, sans et avec 
barrière de diffusion 
La Figure III- 18 permet de confronter les microstructures développées par les différents 
systèmes élaborés dans cette partie, à différents stades de leurs procédés d’élaboration. 
SuperalliageSystème 
sans BD
Système avec BD 
sans traitement 
thermique
Système avec BD 
et traitement 
thermique de 2h 
à 1100°C
Système avec BD 
et traitement 
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Zone externe triphasée:
























Figure III- 18 – Représentation schématique des microstructures développées par les différents 
systèmes élaborés, sans et avec BD, à différents stades de leurs procédés d’élaboration. 
Pour chaque système avec BD, une couche dense contenant des précipités α-W a bien été 
formée après l’étape d’aluminisation. Cependant, cette couche n’a pas le même effet sur 
l’interdiffusion dans ces trois systèmes. Sans traitement thermique intermédiaire, le système 
complet, formé après aluminisation, présente une formation de SRZ et plus profonde que 
celle du système sans BD. Avec traitement thermique intermédiaire, aucune SRZ n’est 
formée. 
Développement d’une barrière de diffusion 
- 108 - 
4. Oxydation isotherme 
Dans la partie précédente, la caractérisation des systèmes en fin d’élaboration a permis de 
mettre en avant le premier indicateur de l’efficacité des barrières de diffusion, la réduction de 
la formation des SRZ, en fonction du procédé d’élaboration. Des essais d’oxydation 
isotherme à 1100°C ont été menés afin de connaître l’efficacité de ces BD sur l’interdiffusion 
et d’évaluer leur influence sur le comportement en oxydation du système complet. 
Les essais d’oxydation de cette partie ont principalement pour but de déterminer le système 
avec barrière de diffusion le plus efficace pour limiter l’interdiffusion. En effet, le 
comportement en oxydation du revêtement NiAl seul est fortement dégradé par la 
ségrégation de soufre [41]. Ainsi, la moindre pollution en soufre apportée par le dépôt de Ni-
W masquerait une éventuelle influence de la barrière de diffusion. Dans le prochain chapitre, 
la barrière de diffusion sélectionnée sera utilisée avec un revêtement en aluminiure de nickel 
modifié au Pt. Ce système subira des traitements d’oxydation cyclique de longues durées. 
4.1. Cinétiques d’oxydation à court terme 
Tout d’abord, l’influence de l’ajout d’une barrière de diffusion sur le comportement en 
oxydation à court terme du système complet a été étudiée par des analyses 
thermogravimétriques. 
Ces analyses ont été menées sur les 4 types de systèmes élaborés :  
 sans BD 
 avec BD sans traitement thermique intermédiaire 
 avec BD avec traitement thermique de 2h à 1100°C avant aluminisation 
 avec BD avec traitement thermique de 16h à 1100°C avant aluminisation 
De plus, l’influence de deux états de surface a été analysée : 
 état de surface brut d’aluminisation (légèrement oxydé en fin d’aluminisation) 
 état de surface sablé, comme décrit dans la partie II.1.2.2. 
Les cinétiques d’oxydation ainsi obtenues sont représentées sur les figures III-19 et III-20, 
respectivement pour les états de surface brut d’aluminisation et sablés. De ces cinétiques, 
des coefficients paraboliques d’oxydation ont été déterminés par ajustement à une loi 
parabolique complète [42]. Ces coefficients sont détaillés dans le tableau III-5. 
Les cinétiques d’oxydation des systèmes avec un état de surface brut d’aluminisation 
présentent deux régimes distincts d’oxydation : un régime transitoire et un régime 
stationnaire. 
Le régime transitoire est marqué par une prise de masse rapide, qui correspond, dans nos 
conditions, à la formation de -Al2O3. Les coefficients paraboliques d’oxydation calculés pour 
ce régime d’oxydation sont du même ordre de grandeur et varient de 9,5.10-6mg2.cm-4.s-1 
pour le système avec BD traitée thermiquement 16h à 1100°C à 2,3.10-5mg2.cm-4.s-1 pour le 
système sans BD. Ce régime d’oxydation a lieu durant une durée relativement courte. En 
effet, elle varie d’environ 2h pour le système avec BD traitée thermiquement 16h à 1100°C 
avant aluminisation à environ 8h pour le système avec BD sans traitement thermique. La 
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durée de ce régime transitoire est de 4h pour les systèmes sans BD et avec BD traitée 
thermiquement 2h à 1100°C avant aluminisation. 
Le régime stationnaire d’oxydation est marqué par une prise de masse lente, qui correspond 
à la formation d’une couche d’-Al2O3. Les coefficients paraboliques d’oxydation calculés 
dans ce cas sont plus faibles que les coefficients mesurés par Brumm et Grabke [43] sur 
NiAl massif, et Cadoret et al. [44] sur monocristaux de NiAl orientés (100). Cependant, des 
coefficients paraboliques d’oxydation mesurés, après une pre-oxydation à 900°C afin de 
former une couche d’environ 500nm d’θ-Al2O3, par Cadoret et al. [44] sont en accord avec 
nos résultats. Ce constat pourrait impliquer l’existence d’une pre-oxydation à la sortie de 
l’étape d’aluminisation, qui modifierait le comportement en oxydation par rapport à des 
échantillons préalablement sablés ou polis. 
Après 50h d’oxydation à 1100°C, la principale différence observée entre ces cinétiques est la 
prise de masse environ deux fois plus faible du système avec BD traitée thermiquement 16h 
à 1100°C. Cette différence finale provient essentiellement de la durée de régime transitoire 
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Figure III- 19 - Cinétiques d’oxydation obtenues sur les systèmes avec état de surface brut 
d’aluminisation 
Les cinétiques obtenues sur état de surface sablé sont différentes des précédentes. Elles 
présentent un régime transitoire d’oxydation moins marqué, ce qui est en accord avec 
d’autres études qui ont montré qu’un sablage de la couche de liaison avant oxydation 
conduisait à une formation préférentielle d’-Al2O3 très rapide à 1100°C [45, 46]. La 
formation rapide d’une couche continue d’alumine α impose une croissante lente de 
l’ensemble de la couche d’oxyde. 
Les coefficients paraboliques d’oxydation calculés sur le régime stationnaire sont, par contre, 
supérieurs à ceux des systèmes avec un état de surface brut d’aluminisation. Les valeurs 
obtenues sont très proches de celle obtenue par Brumm et Grabke [43] sur NiAl massif, et 
Cadoret et al. [44] sur monocristaux de NiAl orientés (100). 
Finalement, la réduction des prises de masse durant les régimes transitoires d’oxydation due 
au sablage entraîne la baisse des gains de masse globaux après 50h d’oxydation, à une 
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exception près. Comme le système avec BD traitée thermiquement 16h à 1100°C présentait 
un régime transitoire de courte durée lors de l’oxydation sur état de surface brut 
d’aluminisation, et compte tenu de l’effet du sablage sur le coefficient parabolique 
d’oxydation du régime stationnaire, ce système présente un gain de masse global supérieur 
dans le cas d’une oxydation sur état de surface sablé. Cette comparaison de gains de masse 
après 50h d’oxydation est possible, car les gains de masse obtenus durant la montée en 
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Figure III- 20 - Cinétiques d’oxydation obtenues sur les systèmes avec état de surface brut 
d’aluminisation 
Tableau III- 5 - Récapitulatif des coefficients paraboliques d’oxydation calculés, en fonction de la 
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4.2. Morphologies des couches d’oxyde formées 
Afin de connaître plus précisément la nature des couches d’oxyde formées pendant les 50h 
à 1100°C, l’étude a été complétée par l’observation de la couche d’oxyde en microscopie 
électronique et par des analyses de diffraction des rayons X. 
Les figures III-21 et III-22 présentent les couches d’oxydes formées après 50h d’oxydation 
sur des systèmes avec état de surface brut d’aluminisation et état de surface sablé. 
  
Sans barrière de diffusion Avec BD sans traitement thermique 
  
Avec BD traitée thermiquement 2h à 
1100°C 
Avec BD traitée thermiquement 16h à 
1100°C 
Figure III- 21 – Morphologies des couches d’oxyde formées après 50h d’oxydation à 1100°C sur les 
systèmes avec état de surface brut d’aluminisation 
Les systèmes sans BD, avec BD sans traitement thermique et avec BD traitée 
thermiquement 2h à 1100°C, avec état de surface brut d’aluminisation, présentent des 
morphologies de couches d’oxyde semblables. Sur les images à fort grandissement de la 
Figure III- 21, ces trois systèmes présentent, en surface, une couche d’oxyde d’une 
morphologie « en aiguilles », souvent associée à la croissance cationique de l’oxyde de 
transition θ-Al2O3. 
Toujours dans le cas d’un état de surface brut d’aluminisation, le système avec BD traitée 
thermiquement 16h à 1100°C présente un écaillage important de la couche d’oxyde. Cet 
écaillage semble s’être produit lors du refroidissement en fin de palier à haute température, 
car le métal présent au niveau de ces zones écaillées ne présente aucun signe de re-
oxydation. Cet écaillage a donc été causé par les contraintes générées dans la couche 
d’oxyde lors du refroidissement. Cependant, il a du être favorisé par la présence de 
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nombreuses cavités sous la couche d’oxyde, qui réduisent les contacts à l’interface métal / 
oxyde. Ces cavités sont indiquées sur la Figure III- 21. L’écaillage a aussi du être favorisé 
par une fissuration importante de la couche d’oxyde lors de la transformation θ-Al2O3  α-
Al2O3. En effet, la cinétique d’oxydation de ce système mesurée par ATG présente un régime 
transitoire court, et donc une transition vers la formation d’α-Al2O3 précoce et brutale. 
Plusieurs études [44, 47] ont déjà relevé que ce type de transition précoce avait tendance à 
dégrader l’adhérence de la couche d’oxyde. L’observation à plus fort grandissement de la 
couche d’oxyde restée adhérente sur le système montre que celle-ci présente moins d’oxyde 
de morphologie aciculaire et donc certainement moins d’alumine de transition.  
  
Sans barrière de diffusion Avec BD sans traitement thermique 
  
Avec BD traitée thermiquement 2h à 
1100°C 
Avec BD traitée thermiquement 16h à 
1100°C 
Figure III- 22 – Morphologies des couches d’oxyde formées après 50h d’oxydation à 1100°C sur les 
systèmes avec état de surface sablé 
Après oxydation sur état de surface sablé, les 4 systèmes présentent des couches d’oxyde 
de même morphologie, présentant apparemment peu d’oxyde transitoire en surface. Cette 
morphologie correspond à une couche d’alumine stable α-Al2O3. Cette observation est 
cohérente avec les cinétiques d’oxydation des différents systèmes. Le sablage des 
échantillons a pour effet de réduire le régime transitoire d’oxydation, ainsi il semble cohérent 
de retrouver moins d’oxyde de transition en surface après 50h d’oxydation sur les 
échantillons sablés. Cette quantité plus importante d’oxyde de transition dans les systèmes 
oxydés avec un état de surface brut d’aluminisation est confirmée par des analyses DRX 
(Figure III- 23). Sur la figure III-23, de l’oxyde de titane est détecté, mais cet oxyde n’a pas 
pu être observé en microscopie électronique. 
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Sur les micrographies de faible grandissement de la Figure III- 22, on peut observer des 
rugosités de surface supérieures à celles des systèmes avec état de surface brut 
d’aluminisation. Le sablage préalable des échantillons peut donc avoir pour effet de créer 
une rugosité initiale. A long terme, cette rugosité pourrait dégrader l’adhérence de la couche 
d’oxyde, car d’importantes contraintes de décohésion s’appliqueront dans les zones 
convexes lors du refroidissement. Cependant, après 50h d’oxydation, cette rugosité ne 
dégrade pas l’adhérence de la couche d’oxyde, l’écaillage de la couche d’oxyde du système 
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Figure III- 23 – Diagrammes de diffraction des rayons X obtenus sur échantillons oxydés 50h à 
1100°C sans BD avec états de surface bruts d’aluminisation (a) et sablés (b) 
4.3. Evolution chimique et microstructurale à 1100°C 
Afin de déterminer l’efficacité de la barrière de diffusion, les microstructures en coupe des 
systèmes après oxydation à 1100°C ont été caractérisées. Les changements de phase ayant 
eu lieu dans les revêtements et les superalliages de chaque système ont ainsi été observés. 
La composition chimique des phases en présence a été mesurée en EDS. Couplées à des 
cartographies multi-spectrales, ces analyses ont permis de déterminer des profils moyens de 
concentration à travers le système. 
4.3.1. Après 50h 
Après 50h d’oxydation à 1100°C, les microstructures des systèmes sans et avec les 
différents types de barrières de diffusion ont considérablement évolué et sont présentées en 
Figure III- 24. Les microstructures sont celles obtenues après oxydation des systèmes avec 
état de surface brut d’aluminisation. 
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Sans barrière de diffusion 
 
(c) 
Avec BD sans traitement thermique 
 
(d) (e) 
Avec BD traitée thermiquement 2h à 1100°C 
Suite de la figure à la page suivante. 
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(f) 
Avec BD traitée thermiquement 16h à 1100°C 
Figure III- 24 – Microstructures après 50h d’oxydation à 1100°C des systèmes sans BD (a, b), avec 
BD sans traitement thermique (c), avec BD traitée thermiquement 2h à 1100°C (d, e) et avec BD 
traitée thermiquement 16h à 1100°C (f) (oxydation sur état de surface brut d’aluminisation) 
Après 50h d’oxydation, tous les systèmes présentent un revêtement protecteur biphasé 
contenant des phases γ’-Ni3Al dans une matrice β-NiAl. Les fractions de phase γ’-Ni3Al 
mesurées par analyse d’image sur des coupes transverses des différents systèmes sont 
détaillées dans le Tableau III- 6. 
Tableau III- 6 – Fraction surfacique de phases γ’-Ni3Al après 50h d’oxydation isotherme mesurée par 
analyse d’image 
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Il existe un écart important entre les différentes fractions surfaciques de phases γ’-Ni3Al 
après seulement 50h d’oxydation à 1100°C (Tableau III- 6). La phase β-NiAl du revêtement 
du système avec BD non traitée thermiquement a été transformée à hauteur de 12% en γ’-
Ni3Al, tandis que les autres systèmes ont été transformés à hauteur de 2% et 4%. Comme 
cette transformation s’effectue par départ d’aluminium, à la fois, par oxydation et 
interdiffusion, la fraction de phase β-NiAl résiduelle après oxydation peut être un indicateur 
de l’efficacité de la barrière de diffusion. Cependant pour l’utiliser en tant que tel, il faudra 
séparer les consommations d’Al dues à l’oxydation et l’interdiffusion. De plus, il faudra 
prendre en compte le volume du revêtement, ainsi que les compositions en Al des deux 
phases β-NiAl et γ’-Ni3Al, qui peuvent présenter différentes compositions chimiques 
d’équilibre. Ainsi les compositions chimiques des phases β-NiAl et γ’-Ni3Al sont présentées 
dans le Tableau III- 7, et les épaisseurs de ces systèmes dans le Tableau III- 8. 
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Tableau III- 7 – Compositions moyennes des phases β-NiAl et γ’-Ni3Al des revêtements des différents 
systèmes après 50h d’oxydation à 1100°C mesurées par EDS 
Sans BD 
%at. Ni Cr W Mo Re Ru Al Ti Ta 
β-NiAl  59,8 2,8 0 0,3 0,3 2,4 33,8 0,1 0,6 
γ’-Ni3Al 73,5 1,2 0,6 0,3 0,2 0,3 19,6 0,3 4,1 
Avec BD sans traitement thermique 
%at. Ni Cr W Mo Re Ru Al Ti Ta 
β-NiAl  62,3 2,7 0 0,1 0,2 2,2 31,8 0,1 0,5 
γ’-Ni3Al 74,9 1,3 0,8 0,3 0,2 0,3 19,7 0,2 2,3 
Avec BD traitée thermiquement 2h à 1100°C 
%at. Ni Cr W Mo Re Ru Al Ti Ta 
β-NiAl  60,7 2,2 0 0,2 0,3 1,9 34,0 0,1 0,6 
γ’-Ni3Al 73,3 0,9 0,9 0,3 0,3 0,3 20,2 0,3 3,5 
Avec BD traitée thermiquement 16h à 1100°C 
%at. Ni Cr W Mo Re Ru Al Ti Ta 
β-NiAl  61,6 1,7 0 0,2 0,2 1,7 34,0 0,1 0,6 
γ’-Ni3Al 74,7 0,7 0,6 0,3 0,2 0,3 19,8 0,4 3,1 
 
Tableau III- 8 – Epaisseurs moyennes des revêtements des différents systèmes après 50h d’oxydation 
à 1100°C, issues de mesures effectuées au MEB à divers endroits des revêtements 
 Sans BD 
Avec BD sans 
traitement 
thermique 
Avec BD traitée 
thermiquement 
2h à 1100°C 






22,2 28,1 24,3 24,4 
La quantification de la transformation β  γ’ est un premier indicateur de la quantité globale 
d’Al perdu par le revêtement, et elle permet surtout de quantifier les effets de changements 
de volume dus à cette transformation dans le revêtement. Ainsi, le système avec BD traitée 
thermiquement 16h à 1100°C avant aluminisation présente la plus faible fraction de phase γ’-
Ni3Al, et donc ce système présente, en 1
ère approximation, un revêtement plus riche en Al 
après 50h d’oxydation. 
Le système avec BD traité thermiquement 2h à 1100°C avant aluminisation présente une 
fraction de phase γ’-Ni3Al semblable à celle du système sans BD. De plus, les 
comportements en oxydation, épaisseurs de revêtement et compositions chimiques des 
phases du revêtement sont également très proches dans ces deux systèmes. Ainsi, ce 
système ne serait pas assez efficace pour limiter l’interdiffusion après 50h à 1100°C. 
Enfin concernant le système avec BD sans traitement thermique intermédiaire, celui-ci 
présente une fraction de phase γ’-Ni3Al grandement supérieure aux autres systèmes. Même 
si, à la vue de son comportement en oxydation, ce système présente une consommation en 
Al légèrement supérieure pour ce phénomène, cette barrière de diffusion ne semble pas 
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efficace pour limiter l’interdiffusion. Au contraire, l’interdiffusion semble même accélérée par 
rapport au système sans BD. 
Le Tableau III- 7 donne les compositions chimiques de la phase β-NiAl des différents 
systèmes oxydés 50h à 1100°C. En particulier, les concentrations en Cr et Ru, qui sont deux 
éléments du superalliage à forte solubilité dans β-NiAl, peuvent être comparées pour juger 
de l’efficacité des BD développées. La BD traitée thermiquement 16h à 1100°C avant 
aluminisation présente des concentrations en Cr et Ru inférieures à celles des autres 
systèmes. Ce constat est en accord avec les précédentes observations, et semble indiquer 
que cette barrière de diffusion est la plus efficace. 
Des constats concernant l’efficacité de la barrière de diffusion peuvent aussi être effectués 
par l’observation de la dégradation microstructurale du superalliage, et plus particulièrement 
la formation des SRZ. Les observations effectuées sur ce phénomène sont cohérentes avec 
les précédentes. Les systèmes sans BD et avec BD traitée thermiquement 2h à 1100°C 
présentent une formation discontinue de SRZ, comme le montrent les figures III-24 (a,b) et 
(d,e). La profondeur de ces zones est également semblable, et est de l’ordre de 30µm. Donc 
le système avec BD traitée thermiquement 2h à 1100°C ne présente pas de signe de 
limitation de l’interdiffusion après 50h d’oxydation. 
Ensuite le système avec BD sans traitement thermique présente une formation continue de 
SRZ et d’une profondeur moyenne de 70µm. Ce système semble donc accélérer les 
dégradations microstructurales dues à l’interdiffusion. 
Enfin le système avec BD traitée thermiquement 16h à 1100°C ne présente pas de SRZ. Il 
présente une couche (numérotée 4 sur la Figure III- 24 (f)) triphasée, comprenant des 
phases β-NiAl et des précipités riches en éléments d’alliage dans une matrice γ’-Ni3Al. Cette 
zone a surtout une vitesse de propagation bien moins importante que celle des SRZ, à la 
vue de la faible profondeur de zone déstabilisée après 50h à 1100°C. 
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4.3.2. Après 360h 
Après 50h d’oxydation isotherme, le système avec BD traitée 16h à 1100°C avant 
aluminisation semble avoir la meilleure efficacité à partir de critères de transformations de 
phases dans le revêtement et le superalliage. Ce système a été oxydé pendant une durée de 
360h afin de confirmer son efficacité et évaluer sa stabilité chimique. Un système sans BD 
(système de référence) a été oxydé en parallèle à titre de comparaison. Les microstructures 






Avec BD traitée thermiquement 16h à 1100°C 
Figure III- 25 – Microstructures après 360h d’oxydation à 1100°C des systèmes sans BD (a), et avec 
BD traitée thermiquement 16h à 1100°C (b) (MEB-BSE) 
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Après 360h d’oxydation isotherme à 1100°C, les systèmes sans et avec BD présentent des 
revêtements biphasés, β-NiAl à matrice γ’-Ni3Al, avec des proportions de phases 
complètement différentes. Le système sans BD présente 7% surfaciques de phase β-NiAl, 
tandis que le système avec BD en présente 45%. Cette différence de proportion de phase 
est une réelle preuve de l’efficacité de cette barrière de diffusion, compte tenu des 
concentrations chimiques en Al des phases β-NiAl et γ’-Ni3Al présentées dans le Tableau III- 
9, et du fait que les deux systèmes présentent des épaisseurs moyennes proches (20,4µm 
sans BD, et 21,8µm avec BD). 
Tableau III- 9 – Compositions moyennes des phases β-NiAl et γ’-Ni3Al des revêtements des différents 
systèmes après 360h d’oxydation à 1100°C mesurée par EDS 
Sans BD 
%at. Ni Cr W Mo Re Ru Al Ti Ta 
β-NiAl  38,1 5,3 0,3 0,7 0,3 20,8 33,5 0,5 0,5 
γ’-Ni3Al 73,4 3,1 0,7 0,4 0,7 2,0 17,9 0,3 1,3 
Avec BD traitée thermiquement 16h à 1100°C 
%at. Ni Cr W Mo Re Ru Al Ti Ta 
β-NiAl  57,2 3,0 0,1 0,3 0,2 5,8 33,0 0,1 0,3 
γ’-Ni3Al 74,7 1,3 1,7 0,2 0,4 0,6 19,5 0,2 1,2 
Le Tableau III- 9 présente également les concentrations en éléments d’alliage à forte 
solubilité dans la phase β-NiAl à savoir le Cr et le Ru. Les concentrations de ces deux 
éléments dans la phase β-NiAl des deux systèmes sont également extrêmement différentes. 
Les concentrations en Cr et Ru sont respectivement environ 2 fois et 4 fois plus importante 
dans la phase β-NiAl du système sans BD. Ce constat déjà effectué sur les systèmes bruts 
d’aluminisation et oxydés 50h est ici exacerbé. Ainsi, la concentration en Cr dans ce système 
a ainsi atteint une valeur de 5,3% at., proche de sa limite de solubilité dans β-NiAl dans le 
ternaire Ni-Al-Cr [48]. La concentration en Ru a atteint une valeur importante de 20,8%at. 
Plusieurs études ont montrés [49, 50] qu’une unique phase de structure B2 reliait les binaires 
NiAl et RuAl dans le ternaire Ni-Al-Ru, les atomes de Ni et Ru se substituant les uns aux 
autres. 
La concentration en Ti dans la phase β du revêtement diminue également grâce à l’ajout de 
la BD. Celle–ci diminue de 0,5%at à 0,1%at, ce qui réduit l’effet négatif de l’ajout de cet 
élément sur le comportement en oxydation du système [47]. 
La Figure III- 26 présente l’évolution de la concentration en Al à travers les systèmes 
complets sans et avec BD, en fonction du temps d’oxydation. Ces deux graphiques semblent 
montrer l’efficacité de la BD pour retarder la diffusion de l’Al du revêtement vers le 
superalliage. A chaque vieillissement, la quantité d’aluminium présente dans le revêtement 
est supérieure dans le système avec BD. De plus, la quantité d’Al diffusée vers le 
superalliage est réduite dans ce même système.  
Dans le système sans BD, la profondeur de diffusion de l’Al (profondeur à partir de laquelle 
la concentration est égale à celle à cœur) est équivalente à la profondeur des SRZ. Celle-ci 
est en moyenne de 106µm après 360h d’oxydation à 1100°C. 
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Figure III- 26 – Evolution en oxydation isotherme de la concentration chimique en Al dans les 
systèmes sans BD (a) et avec BD traitée thermiquement 16h à 1100°C (b) 
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4.3.3. Stabilité de la sous-couche de barrière de diffusion 
La stabilité chimique des précipités de la BD est également un paramètre important. Cette 
stabilité a été jugée en plusieurs points : 
 la morphologie des précipités de la BD 
 la composition chimique des précipités de la BD, i.e. leurs enrichissements en 
éléments réfractaires Re et Cr 
 la composition de la phase γ’-Ni3Al du revêtement après oxydation, dans laquelle le 
W a une solubilité importante (Figure III- 1) 
Tout d’abord concernant la morphologie des précipités de la BD, des micrographies de la BD 





Figure III- 27 – Micrographies des BD, traitées 16h à 1100°C avant aluminisation, après 50h (a) et 
360h (b) d’oxydation à 1100°C 
On peut aisément remarquer que la BD après 360h d’oxydation présente des précipités plus 
épars et de plus grande taille. La coalescence des précipités à haute température est en 
toute vraisemblance la cause de cette évolution. Cependant cette évolution ne se fait pas à 
proportion de précipités constante dans le matrice environnante γ’-Ni3Al. Entre 50h et 360h à 
1100°C, la proportion de précipités baisse de 26% à 19% surfaciques. Cette baisse de 
proportion est due à la dissolution des précipités de W dans la phase γ’-Ni3Al. En effet, les 
tableaux III-7 et III-9 mettent en évidence l’enrichissement en W de la phase γ’-Ni3Al du 
système avec BD de 0,6% at. après 50h d’oxydation à 1,7% at. après 360h. 
Enfin, l’emplacement des précipités de la BD n’a pas tendance à évoluer à haute 
température. 
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Cette possible dissolution des précipités dans la phase ’ étant connue (voir III-1.3), une des 
hypothèses sur laquelle le choix de la BD base W a été fait repose sur la possibilité d’un 
enrichissement en Re et Cr des précipités de W en cours du vieillissement afin de former 
des composés définis, supposés chimiquement plus stable. 
A ce stade d’expérimentation, nous avons cherché à vérifier cette hypothèse. Et des 
analyses EDS ont permis de montrer l’enrichissement des précipités de la BD en Re et Cr. 
Le Tableau III- 10 regroupe ces analyses. 
 
Tableau III- 10 – Compositions des précipités compris dans la BD durant l’évolution à haute 
température du système mesurées par analyse EDS- 
%at. Ni Cr W Mo Re Ru Al Ti Ta 
50h à 1100°C 19,1 1,0 66,5 0,9 2,7 0,1 8,0 0,3 1,5 
360h à 1100°C 10,8 2,7 65,3 3,3 11,8 0 4,4 0 1,7 
A haute température, les précipités de la BD, originellement basés sur la phase α-W, 
évoluent en morphologie (moins nombreux et de plus grande taille) et surtout en composition 
chimique, en évoluant vers des composés définis à base de W, Re, Cr et Mo. 
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5. Efficacités des barrières de diffusion 
Dans cette partie, des calculs simples sont effectués pour quantifier l’action de la BD dès 
l’aluminisation. Ensuite d’autres calculs permettront de quantifier son efficacité pour limiter 
l’interdiffusion, et plus particulièrement, l’appauvrissement du revêtement en Al par diffusion 
vers le superalliage pendant l’oxydation du système à haute température. 
5.1. Efficacité des différentes BD durant l’aluminisation 
La masse d’aluminium contenue dans le revêtement de chaque système peut être 
déterminée par la formule suivante : 

MRevêtement










, la masse d’Al contenue dans le revêtement en g.cm-2. 
 moyennee , l’épaisseur moyenne du revêtement en cm. 
 
Al
moyenneC , la fraction atomique moyenne en Al dans le revêtement (sans unité). 




molaireV , le volume molaire de la phase β égal à 7,2 cm
3.mol-1. 
Tableau III- 11 – Tableau récapitulatif des prises de masse lors de l’étape d’aluminisation, des masses 
d’aluminium comprises dans le revêtement après aluminisation et des masses d’aluminium ayant 
diffusées dans les superalliages, en fonction de la nature de la couche sous jacente lors de l’étape 
d’aluminisation – N.C : non calculé 
Nature de la couche sous 
jacente 
MCNG 
MCNG / NiW 
non recuit 
MCNG / NiW recuit 
2h à 1100°C 
MCNG / NiW recuit 
16h à 1100°C 
Prise de masse moyenne 




4,76 6,11 5,24 4,92 
Masse d’aluminium calculée 




4,10 5,11 4,28 4,30 
Fraction massique 
d’aluminium apporté lors de 
l’aluminisation, non compris 
dans le revêtement 
14% 16% 18% 13% 
Masse d’aluminium calculée 





0 N.C N.C 0,34 
Fraction massique 
d’aluminium apporté lors de 
l’aluminisation, non compris 
dans le revêtement ni dans 
la BD 
14% N.C N.C 6% 
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Les masses d’aluminium calculées contenues dans le revêtement ont ensuite été comparées 
aux prises de masse moyennes mesurées après aluminisation, pour chaque type de 
système. La différence entre ces deux valeurs est la quantité d’Al introduite lors de 
l’aluminisation et qui n’est pas contenue dans le revêtement, c.à.d. qui a diffusé vers le 
superalliage et a contribué à former la couche de BD, dans le cas d’un système avec BD. 
Les systèmes sans BD et avec BD traitée thermiquement 16h à 1100°C présentent les plus 
basses fractions massiques d’Al introduit lors de l’aluminisation ayant diffusé au-delà du 
revêtement. Dans le cas du système avec BD, cette différence comprend également la 
masse d’Al nécessaire pour effectuer la transformation de la structure biphasée γ’-Ni3Al / γ-
Ni en surface du système « MCNG / dépôt de Ni-W » recuit 16h à 1100°C en une phase β-
NiAl, matrice de la BD obtenue après aluminisation. Cette masse d’Al n’a, par conséquent, 
pas diffusé dans le superalliage, et contribué à le dégrader. Cette masse a été calculée 



















































BDM , la masse d’Al contenue dans la phase β-NiAl de la BD, en g.cm
-2. 
 
BDf , la fraction surfacique de phase β-NiAl dans la barrière de diffusion du système 
avec traitement thermique intermédiaire de 16h à 1100°C, sans unité. 
 
CEf  et 
CEf ' , les fractions surfacique de phases γ-Ni et γ’-Ni3Al dans la zone externe du 
« MCNG / dépôt de Ni-W » recuit 16h à 1100°C, sans unité. 
 BDe , l’épaisseur moyenne de barrière de diffusion, en cm. 
 
Al
BDC , la fraction atomique moyenne en Al dans la matrice β-NiAl de la barrière de 
diffusion, sans unité. 
 
AlC  et 
AlC ' , les fractions atomiques moyennes en Al des phases γ-Ni et γ’-Ni3Al dans la 
zone externe du « MCNG / dépôt de Ni-W » recuit 16h à 1100°C, sans unité. 
 

molaireV  et 
'
molaireV , les volumes molaires des phases γ-Ni et γ’-Ni3Al, égaux à 6,6 
cm3.mol-1 et 6,9 cm3.mol-1. 
Cette masse d’aluminium est égale à 0,34mg.cm-2. En prenant en compte ce résultat, la 
proportion massique d’Al ayant diffusée dans le substrat dès l’aluminisation diminue à 6%. 
Ainsi sur les 13% d’aluminium apporté lors de l’aluminisation et ayant diffusé au-delà du 
revêtement, seulement environ la moitié de cette quantité aurait diffusé au-delà de la BD et 
aurait contribué à déstabiliser le superalliage. 
Le système avec BD sans traitement thermique intermédiaire présente lui aussi une masse 
supérieure d’Al ayant diffusée vers le superalliage. Cette différence de masse peut être 
aisément associée à une dégradation microstructurale plus importante du superalliage. En 
effet, ce système présente une formation de SRZ continue sous le revêtement protecteur, et 
de profondeur plus importante que celles formées dans le système sans BD. 
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L’ajout d’une BD à base de Ni-W non traitée thermiquement avant aluminisation accélère 
donc l’interdiffusion dès la formation du revêtement. Ce comportement pourrait être expliqué 
par la nature amorphe du dépôt. En effet, lors de la montée en température du traitement 
d’aluminisation, les phénomènes d’ajout d’aluminium et de cristallisation du dépôt 
s’effectuent en parallèle. La diffusion de l’Al apporté en début d’aluminisation pourrait donc 
être plus rapide, vers le superalliage, à travers le dépôt de Ni-W partiellement amorphe, 
présentant une densité de défauts importante. 
Cet effet de la BD non traité thermiquement sur l’accélération de l’interdiffusion pourrait 
également provenir de l’activité chimique en aluminium en surface du système. En effet, 
avant aluminisation, le système « MCNG / dépôt de Ni-W » présente une concentration en 
aluminium nulle en surface, i.e. dans le dépôt de Ni-W. Si l’on considère équivalent 
concentration et activité chimique, la prise de masse en aluminium lors de l’aluminisation 
sera plus importante. D’ailleurs, le système avec BD non traitée thermiquement présente une 
prise de masse supérieure à celles des autres systèmes. Cette quantité plus importante 
d’aluminium introduite entraînerait la formation d’une SRZ plus profonde. 
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5.2. Efficacité des BD développées durant le vieillissement du système à haute 
température 
Il a été montré que la barrière de diffusion traitée thermiquement 16h à 1100°C est la plus 
efficace pour limiter la diffusion de l’aluminium dans le superalliage dès l’aluminisation. Des 
calculs similaires vont être effectués pour déterminer si l’efficacité de ce système se poursuit 
en oxydation haute température. Après oxydation à 1100°C, les masses d’Al contenues dans 
les revêtements des différents systèmes sont calculés grâce à la formule suivante : 

MRevêtement
























, la masse d’Al contenue dans le revêtement en g.cm-2. 
 moyennee , l’épaisseur moyenne du revêtement en cm. 
 
Al
moyenneC , la fraction atomique moyenne en Al dans le revêtement (sans unité). 




molaireV  et 
'
molaireV , respectivement volumes molaires des phases β et γ’, égaux à 
7,2cm3.mol-1 et 6,9cm3.mol-1. 
 f et 'f , respectivement fractions volumiques des phases β et γ’ dans les 
revêtements considérés (sans unité). 
 
Tableau III- 12 : Tableau récapitulatif des masses d’Al contenues dans les revêtements des différents 
systèmes élaborés avant et après 50h et 360h d’oxydation isotherme à 1100°C. 
 Sans BD 
Avec BD sans 
traitement 
thermique 
Avec BD traitée 
thermiquement 
2h à 1100°C 
Avec BD traitée 
thermiquement 
16h à 1100°C 
Masse calculée d’Al 




4,10 5,11 4,28 4,30 
Masse d’Al contenue dans 




2,77 3,21 3,05 3,08 
Masse d’Al contenue dans 




1,50 / / 2,12 
Fraction massique d’Al 
perdue dans le revêtement 
pendant 50h d’oxydation 
32% 37% 28% 28% 
Fraction massique d’Al 
perdue dans le revêtement 
pendant 360h d’oxydation 
63% / / 51% 
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Les résultats obtenus sont récapitulés dans le Tableau III- 12. Ils permettent de déterminer, 
pour chaque système, la proportion de la masse d’Al contenue initialement dans le 
revêtement, utilisée pendant les traitements d’oxydation de 50h et de 360h à 1100°C. Après 
50h d’oxydation à 1100°C, les revêtements des systèmes avec barrière de diffusion traitée 
thermiquement avant aluminisation présentent les plus faibles pertes d’aluminium. Ce 
constat est en accord avec les caractérisations microstructurales des systèmes oxydés 
(transformation de phase   ’ réduite). Après 360h d’oxydation, le revêtement du système 
avec BD traitée 16h à 1100°C avant aluminisation présente encore une perte d’aluminium 
inférieure à celle du revêtement du système sans BD. Le système avec barrière de diffusion 
traitée 16h à 1100°C avant aluminisation semble donc être le plus efficace pour réduire 
l’appauvrissement du revêtement en aluminium et réduire la déstabilisation du superalliage, 
par la formation de SRZ. 
Il convient donc de dissocier les effets de l’oxydation et de l’interdiffusion sur les pertes en 
aluminium des revêtements des systèmes sans BD et avec BD traitée 16h à 1100°C avant 
aluminisation pour confirmer l’efficacité de cette BD. 
Tableau III- 13 : Tableau récapitulatif des masses d’aluminium perdues par les revêtements 
protecteurs des systèmes sans BD et avec BD traitée 16h à1100°C après 50h et 360h d’oxydation 
isotherme. Dissociation des masses d’aluminium consommées par oxydation et des masses 
d’aluminium perdues par interdiffusion.  
 Sans BD 
Avec BD traitée thermiquement 
16h à 1100°C 





Variation de la masse d’Al contenue dans la 
barrière de diffusion avant et après 50h 




Masse d’aluminium consommée par oxydation 





Fraction massique de l’Al initialement 
contenu dans le revêtement ayant diffusé 
dans le superalliage pendant 50h à 1100°C 
22% 20% 





Variation de la masse d’Al contenue dans la 
barrière de diffusion avant et après 360h 




Masse d’aluminium consommée par oxydation 
pendant 360h à 1100°C, issue de l’extrapolation 




Fraction massique de l’Al initialement 
contenu dans le revêtement ayant diffusé 
dans le superalliage pendant 360h à 1100°C 
48% 37% 
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Le Tableau III- 13 présente les pertes globales calculées d’aluminium dans les revêtements 
protecteurs des systèmes sans BD et avec BD traitée 16h à 1100°C avant aluminisation pour 
des durées d’oxydation de 50h et 360h à 1100°C. Les masses d’aluminium consommées par 
oxydation sont aussi présentées dans ce tableau. Ces masses ont été déterminées grâce 
aux résultats des ATG de 50h à 1100°C. Comme la masse mesurée par ATG est celle de 
l’oxygène permettant la formation de la couche d’oxyde, la masse d’aluminium a été 
déterminée par la formule suivante, en faisant l’hypothèse d’une couche d’oxyde uniquement 


















OM , la masse d’oxygène mesurée par ATG, en mg.cm
-2, 
 AlM  et OM , les masses molaires de l’aluminium et de l’oxygène, en mg.mol
-1. 
La masse d’Al consommée par oxydation ne prend pas en compte l’oxydation durant la 
montée en température à 1100°C durant l’ATG, car cette valeur est négligeable devant le 
gain de masse total. 
La comparaison de ces masses d’Al consommées par oxydation avec les pertes globales en 
Al des revêtements permet de différencier les consommations d’Al dues à l’oxydation et à 
l’interdiffusion pendant les 50 premières heures d’oxydation à 1100°C. En prenant en compte 
la variation de la masse d’aluminium contenu dans la sous-couche de barrière de diffusion, il 
a été possible de déterminer dans les deux systèmes, sans et avec BD, les fractions 
massiques de l’aluminium initialement contenu dans le revêtement ayant diffusé dans le 
superalliage. Ces deux valeurs sont très proches (22% sans BD et 20% avec BD), ce qui 
montre une efficacité limitée de la barrière de diffusion lors des 50 premières heures 
d’oxydation à 1100°C. 
Le Tableau III- 13 présente les masses d’aluminium nécessaires à l’oxydation des systèmes 
sans BD et avec BD durant 360h d’oxydation. Ces masses sont issues de l’extrapolation 
(ajustement par une loi parabolique complète après le régime transitoire) pour une durée de 
360h du comportement mesuré par ATG durant les 50 premières heures d’oxydation à 
1100°C. Ces deux valeurs sont donc issues de plusieurs hypothèses : 
 considérer comme constant le coefficient parabolique d’oxydation mesuré à la fin de 
l’ATG de 50h d’oxydation à 1100°C, jusqu’à 360h d’oxydation ; 
 négliger l’influence du grossissement des grains de la couche d’oxyde sur la cinétique de 
formation de l’alumine  ; 
 négliger l’oxydation pendant la montée en température. 
Avec de telles hypothèses, la fraction de la masse d’aluminium ayant diffusé dans le 
superalliage pendant 360h d’oxydation est réduite d’environ 10% grâce à l’ajout de la 
barrière de diffusion. Ce résultat indique donc précisément l’efficacité de la barrière de 
diffusion traitée thermiquement 16h à 1100°C avant aluminisation pour une durée 
d’oxydation à 1100°C de 360h. 
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6. Conclusion 
Les objectifs de cette première étude étaient : 
 de mettre en place un procédé d’élaboration d’une barrière de diffusion entre un 
superalliage et son revêtement protecteur ; 
 d’étudier l’influence de certains paramètres expérimentaux du procédé sur l’efficacité 
de la barrière de diffusion développée ; 
 de développer une méthode d’évaluation quantitative de l’efficacité d’une barrière de 
diffusion en oxydation isotherme. 
Concernant le premier objectif, nous avons choisi de développer une barrière de diffusion  
basée sur un dépôt électrolytique de tungstène en raison des propriétés de cet élément 
relevées dans la littérature (faible solubilité dans β-NiAl et faible coefficient de diffusion dans 
γ-Ni) et des impératifs industriels de faisabilité et de coût. Plus précisément, notre choix s’est 
porté vers un co-dépôt électrolytique de Ni-W qui permet, d’une part, l’apport de nickel 
nécessaire à l’élaboration du revêtement protecteur en aluminiure de nickel et, d’autre part, 
l’apport de tungstène permettant le développement d’une barrière de diffusion à base de 
phase -W. L’enjeu d’un tel co-dépôt de Ni-W est de former, entre le superalliage et son 
revêtement, une barrière de diffusion fragmentée, composée de précipités de phases α-W 
dans une matrice -NiAl. Cette morphologie de barrière de diffusion permettrait de réduire 
l’interdiffusion entre le superalliage et son revêtement protecteur en augmentant la tortuosité 
des chemins de diffusion entre ces deux couches. Ainsi, une barrière de diffusion avec une 
forte proportion volumique de phase α-W permettrait d’augmenter l’efficacité de la barrière 
de diffusion. Ainsi le co-dépôt de Ni-W à développer doit être le plus riche possible en W 
pour que la barrière de diffusion finale soit la plus efficace possible. Dans cette première 
étude, la composition du bain électrolytique et les paramètres expérimentaux de l’étape de 
co-dépôt ont donc été déterminés pour élaborer des co-dépôts de Ni-W à la fois riches en 
tungstène et adhérents. 
Après la mise en place de cette étape de co-dépôt électrolytique, une deuxième étape de 
traitement thermique a été réalisée, afin de transformer les co-dépôts initialement mal 
cristallisés en une zone présentant une microstructure favorable à une action de barrière de 
diffusion. Le deuxième but de ce travail a donc été d’élaborer différents systèmes complets 
superalliage / BD / revêtement protecteur, en modifiant les paramètres du traitement 
thermique intermédiaire. Des systèmes complets avec BD ont donc été élaborés sans 
traitement thermique intermédiaire ou avec des traitements de 2h et 16h à 1100°C sous vide. 
Ces systèmes ont ensuite été oxydés de façon isotherme pendant 50 et 360 h, en parallèle 
avec des systèmes de référence (sans BD) afin de connaître l’influence des barrières de 
diffusion sur les comportements des systèmes en oxydation. Des caractérisations 
microstructurales, associées à des microanalyses EDS, ont permis de sélectionner la 
barrière de diffusion la plus efficace, à savoir celle traitée thermiquement 16h à 1100°C. Une 
telle BD permet de limiter l’appauvrissement du revêtement en Al, et de stopper la formation 
de la SRZ après 360h d’oxydation à 1100°C. 
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